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Es wurde das Verzinkungsverhalten von Baustahl beim Stückverzinken im technisch nutzba-
ren Bereich untersucht. Dazu wurde das Schichtwachstum der Zinküberzüge bei Verwendung 
konventioneller ZnPb-Schmelze anhand von Schichtdicken und Gefügeausbildungen in Ab-
hängigkeit von den relevanten Parametern ermittelt. Weiterhin wurde der Einfluss des Was-
serstoffs im Stahl auf die Schichtbildung beim Feuerverzinken eingeschätzt. Das Resultat ist 
eine umfassende Modellvorstellung der Schichtbildungsvorgänge beim Feuerverzinken von 
435°C bis 620°C. Sie erklärt das Verzinkungsverhalten von Baustahl und trägt zum Verständ-
nis vieler Phänomene beim Feuerverzinken bei. Weiterhin wurden Überzüge aus legierten 
Zinkschmelzen untersucht. Die Ergebnisse wurden hinsichtlich der Wirkung der einzelnen 
Legierungselemente in der Zinkschmelze interpretiert. Dem Anwender wird ein Leitfaden zur 
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Durch Feuerverzinken nach DIN EN ISO 1461 hergestellte Zinküberzüge stellen ein 
Mischsystem aus verschiedenen intermetallischen Eisen-Zink-Phasen dar. Diese wach-
sen durch die Reaktion von schmelzflüssigem Zink mit festem Eisen während des Ver-
zinkens auf dem Stahl auf. Gegenüber vielen anderen Korrosionsschutzverfahren sind 
die Anforderungen an den Werkstoff und an den eigentlichen Korrosionsschutzprozess 
teilweise deutlich höher und verlangen vom jeweiligen korrosionsschutzausführenden 
Betrieb Spezialkenntnisse, z. B. zur Technologie und insbesondere auch zur Schichtbil-
dung. 
 
Eine Vielzahl von Einflussfaktoren bestimmt die Schichtbildung und damit die Eigen-
schaften der Zinküberzüge. In Abhängigkeit von der Verzinkungstemperatur und -dauer 
können Zinküberzüge mit Schichtdicke zwischen ca. 50 und mehr als 700 µm erhalten 
werden. Schichtdicke, Wachstum und Gefügeausbildung der Zinküberzüge sind dabei 
vorwiegend vom Si- und P-Gehalt des Stahls abhängig. Man spricht umgangssprachlich 
daher von reaktivem und nichtreaktivem Verhalten von Baustählen. Diese Reaktivitäts-
unterschiede sind für das Feuerverzinken charakteristisch. Auch die Formulierung der 
Zinkschmelze hat Einfluss auf die Schichtbildung. Die sich bildenden Eisen-Zink-Gefüge 
bestimmen die Eigenschaften der Zinküberzüge. Die gegebene Variationsbreite der Ge-
füge der Zinküberzüge führt zu Haftfestigkeitsunterschieden und Änderungen anderer 
Eigenschaften, welche die Gebrauchsfähigkeit der Überzüge verbessern oder ein-
schränken. 
 
Über die Wirkung der Einflussfaktoren (Temperatur der Zinkschmelze, Tauchdauer, Zu-
sammensetzung der Zinkschmelze und des Stahls) auf die Ausbildung von Feuerzink-
überzügen ist im Laufe der Jahre eine Fülle empirischen Materials zusammengetragen 
worden [1 bis 9]. Es fehlte lange Zeit aber eine tiefer gehende Erklärung dieses Verhal-
tens und insbesondere ein Systematisierungsprinzip. Beispielsweise gab es bis vor kur-
zem keine zufrieden stellende Modellvorstellung darüber, wie der Si-Gehalt des Stahles 
das Feuerverzinken beeinflussen kann. Mit der von Horstmann [10] zum Ablauf der Ei-
sen-Zink-Reaktion gegebene Interpretation, wonach die Ausbildung des Zinküberzuges 
auf Gleichgewichtszustände der Eisen-Zink-Phasen für Stähle bestimmter chemische 
Zusammensetzung zurückzuführen ist, lassen sich verschiedene auftretende Phänome-





noch unberücksichtigt sind. In erster Linie werden bei genannter Modellvorstellung kine-
tische Einflüsse, wie Transporthemmungen an Grenzflächen, nicht berücksichtigt, die 
aber aufgrund der Kürze des Verzinkungsvorganges von nur wenigen Minuten sehr deut-
lich zum Tragen kommen. Die thermodynamischen Gleichgewichtszustände werden in 
der Regel nicht erreicht.  
 
Die Ursache des stark voneinander abweichenden Verzinkungsverhaltens unterschiedli-
cher Baustähle, z. B. das bekannte abweichende Verhalten von Stählen im Sandelin- 
und Sebisty-Bereich, konnte somit in der Vergangenheit nicht befriedigend erklärt wer-
den. Infolgedessen gab und gibt es auch nur wenige Möglichkeiten, die Wachstumspro-
zesse von Zinküberzügen technisch zu beeinflussen. Ein vorrangiges Ziel der Verzin-
kungsindustrie ist es aber, unabhängig von der chemischen Zusammensetzung des 
Stahls konstant dünne, aber normgerechte Überzüge mit einheitlichen Gebrauchseigen-
schaften zu erzeugen. 
 
Derzeit sind nur wenige technisch nutzbare Möglichkeiten bekannt, die vorgegebenen 
Wachstumsprozesse von Zinküberzügen im Sinne der Anwender zu verändern. Eine 
großtechnisch umsetzbare Möglichkeit ist der Einsatz von legierten Zinkschmelzen. Die 
nachteiligen Schwankungen in den Eigenschaften der Zinküberzüge bei Verwendung 
konventioneller Schmelze sollen so ausgeglichen werden. Der Zinkschmelze werden 
dafür zusätzlich zum Blei weitere Metalle beigegeben. Dabei handelt es sich in der Regel 
um Zinn, Nickel, Aluminium und Wismut. Die nickelhaltige Legierung Technigalva [11] 
bzw. die Zinn/Wismut-haltige Legierung Galveco [12] sind Beispiele dafür. 
 
Die Jahre 2000 bis 2005 sind bei dieser Entwicklung hervorzuheben. In diesen Jahren 
wurden Zinkschmelzen mit verhältnismäßig hohen Konzentrationen an den genannten 
Legierungsmetallen in Deutschland eingesetzt. Nach 2005 drehte sich dieser Trend wie-
der um, hin zu deutlich niedrigen Konzentrationen an Legierungselementen in der Zink-
schmelze. Grund für diese Senkung der Konzentrationen war das Auftreten von signifi-
kant mehr Rissen in verzinkten, unter Spannung stehenden Stahlkonstruktionen. Ursa-
che sind die Elemente Zinn, Wismut und Blei, die unter bestimmten Bedingungen das 
Risiko zur flüssigmetallinduzierten Spannungsrisskorrosion („liquid metal embrittlement“ - 
LME) erhöhen [13, 14]. Auch die begrenzte Wirksamkeit, der hohe Preis und Mi-






Da mittels legierter Zinkschmelzen der Wachstumsprozess der Überzüge beeinflusst 
wird und sich Gefügeänderungen einstellen, verändern sich auch die Eigenschaften der 
Zinküberzüge aus legierten Schmelzen. Es existieren allerdings keine oder nur ungenü-
gende - in keinem Fall aber systematisch erarbeitete Erkenntnisse bzw. Publikationen 
über die Wirkung der Legierungselemente auf bestimmte praxiswichtige Eigenschaften 
der entstehenden Zinküberzüge. Diese Kenntnislücke führte in den letzten Jahren z. B. 
zu Schadensfällen in Form schlagempfindlicher Zinküberzüge, Zinkabplatzungen, un-
gleichmäßige Zinkoberflächen oder unverzinkte Stellen.  
 
Die vorliegende Arbeit beschäftigt sich mit der Schichtbildung beim Feuerverzinken von 
Stückgut nach DIN EN ISO 1461. Dieser wohl wichtigste Schritt bei der Feuerverzinkung 
hat in den letzten Jahrzehnten nach den Publikationen von HORSTMANN [9, 10] und 
BABLIK [15, 16, 17] keine tiefgreifende Gesamtdarstellung mehr erfahren, sodass viele 
Phänomene der heutigen Verzinkungspraxis nicht zusammenhängend und ausreichend 
erklärt sind. 
 
Anhand von experimentellen Daten aus Verzinkungsversuchen in Technikums- und Pra-
xisanlagen wird ein Modell entwickelt, das das Stückverzinken mit einem einheitlichen 
theoretischen Ansatz versieht. Das Systematisierungsprinzip beruht dabei auf der Ver-
wendung von stets 4 typischen Baustählen, die als typisches Verzinkungsgut gelten kön-
nen. Diese Stahlsorten variieren in ihrem Siliziumgehalt. Die dadurch geschaffene Ver-
einfachung ermöglicht die Erfassung des gesamten technisch nutzbaren Parameterbe-
reichs. Auf diesem Wege werden alle wesentlichen Tendenzen bezüglich des Schicht-
wachstums für die technisch variierbaren Parameter sichtbar gemacht. 
 
Im ersten Teil der Arbeit werden Zinküberzüge aus konventioneller Zink/Blei-Schmelze 
untersucht. Unter Berücksichtigung der in der Praxis üblichen kurzen Reaktionszeiten 
(Tauchdauer) werden dabei die entstehenden Eisen-Zink-Gefüge neben der Thermody-
namik der Phasen hinsichtlich der Transportvorgänge an den Phasengrenzen bewertet. 
Das Verzinkungsverhalten von Baustählen wird mit Hilfe dieser Betrachtungsweise voll-
ständig erklärt.   
 
Im zweiten Teil der Arbeit werden die Zinküberzüge aus legierten Schmelzen systema-
tisch untersucht und mit den bekannten Eigenschaften der Zinküberzüge aus konventio-
neller Zink/Blei-Schmelze verglichen. Die Ergebnisse werden hinsichtlich der Wirkung 




2 Kenntnisstand  
 
2.1  Allgemeines 
 
Grundlage für die Vorgänge, die beim Feuerverzinken ablaufen, sind die Reaktionen 
zwischen Zink und Eisen. Durch wechselseitige Diffusion bilden sich intermetallische Fe-
Zn-Verbindungen. Einen umfassenden Überblick über den Ablauf der Reaktionen zwi-
schen reinem Eisen und Zink gibt D. Horstmann [10] auf der Grundlage eigener und in-
ternationaler Untersuchungen zu diesem Komplex. 
 
Bei den Untersuchungen wird davon ausgegangen, dass die Reaktion zwischen Eisen 
und Zink immer in Richtung des thermodynamischen Gleichgewichtes ablaufen, wie im 
Zustandsschaubild (Abb. 2.1) wiedergegeben ist, in dem die auftretenden Phasen in Ab-
hängigkeit von der Zusammensetzung und der Temperatur dargestellt sind. 
 
Abb. 2.1: Zustandsschaubild Eisen-Zink nach Horstmann [18] 
 
Verschiedenste Modifikationen des hier gezeigten Phasendiagramms wurden über die 
Jahre vorgestellt. Teilweise wurde z. B. in der Literatur von einer Aufspaltung der δ1-
Phase in δ1k- und δ1p-Phase ausgegangen [5]. In [10] wird festgestellt, dass die Г-Phase 




Г2-Phase unterteilt werden sollte. Auch werden Phasendiagramme diskutiert, die ein 
Nichtgleichgewicht zwischen Eisen und Zink aufgrund der relativ kurzen Reaktionszeiten 
beim Feuerverzinken wiedergeben. Im Allgemeinen wird aber im Schrifttum von der Exis-
tenz der folgenden intermetallischen Phasen des Zweistoffsystems Fe/Zn, die beim 
Stückgut-Feuerverzinken auftreten können, ausgegangen. Sie definieren sich durch ih-
ren Eisengehalt [2, 3], ihre Stöchiometrie und ihre Kristallstruktur [3, 4]: 
 
Γ-Phase:     21 - 28 % Fe Fe5Zn21 kubisch - flächenzentriert 
δ1-Phase:    7 - 11,5 % Fe FeZn10 hexagonal dichteste Kugelpackung 
ζ-Phase:     6,0 - 6,2 % Fe FeZn13 monoklin 
η-Phase:     0,08  % Fe Zn
   
hexagonal dichteste Kugelpackung 
 
Da es deutliche Unterschiede in den physikalischen Eigenschaften der Phasen gibt, ist in 
vielen Fällen metallographisch, durch Anätzen von Querschliffen, eine Unterscheidung 
der Phasen visuell möglich. Die REM-Aufnahme der Abb. 2.2 zeigt einen typischen Ge-
fügeaufbau eines Zinküberzuges mit δ1-, ζ- und η-Phase. Der Eisengehalt im Zinküber-
zug nimmt dabei von Innen nach Außen ab. Eine Γ-Phase ist in diesem Beispiel nicht, 
und generell bei der Anwendung üblicher Verzinkungstechnologie nur äußerst selten zu 














Eine wesentliche Beobachtung beim Feuerverzinken wurde von H. Bablik bereits im Jahr 
1940 gemacht [15]. Er stellte fest, dass das Schichtwachstum zwischen 430°C und  
490°C nach einem parabolischen Zeitgesetz abläuft, ab 490°C nach einem linearen Zeit-
gesetz, um ab 530°C wieder in ein parabolisch verlaufendes Zeitgesetz überzugehen. 
 
Als Grund für diese starke Temperaturabhängigkeit des Schichtwachstums stellte D. 
Horstmann [10] fest, dass sich bei der Reaktion von reinem α-Eisen mit Zink bei Tempe-
raturen bis zu 490°C dichte, fest am Eisen haftende Legierungsschichten bilden, die aus 
einer dünnen Γ-Schicht, einer darüber liegenden dickeren δ1-Schicht und einer sich dar-
an anschließenden ζ-Schicht bestehen, aus der ständig Kristalle sich lösen und ab-
schwimmen. Das Wachstum der Eisen-Zink-Legierungsschichten ist diffusionsgesteuert. 
Zwischen 490°C und 530°C kommt es dann infolge des Wechsels der Reaktionsart zum 
linearen Wachstum, da keine durchgehende ζ-Phase entsteht. Als Folge bildet sich eine 
auseinander gerissene δ1-Schicht, deren Wachstumswert sehr hoch ist. Über 530°C, im 
so genannten Hochtemperatur-Bereich, bildet sich die δ1-Schicht wieder kompakt aus, 
wodurch die Reaktionsart wieder zum parabolischen, diffusionsgesteuerten Wachstum 
übergeht.  
 
Der Einfluss der Schmelzetemperatur auf die Ausbildung der Zinkschichten und insbe-
sondere der Zinkschichtdicke wird in der Praxis durch eine grobe Temperaturregelung 
ausgenutzt. Zwei Verfahren mit technologischen Unterschieden werden daher beim 
Stückverzinken unterschieden: Zum einen spricht man vom Normaltemperaturverzinken, 
wobei in der Regel Temperaturen um 450°C angewendet werden. Thermodynamisch 
handelt es sich um einen Bereich von 435°C bis 480°C, in dem teilweise sehr dicke 
Überzüge entstehen können. Zum anderen spricht man vom Hochtemperaturverzinken 
über 530°C. Dabei entstehen stets dünne Zinküberzüge mit 40 µm. Diese Konztanz wird 
ausgenutzt, in dem man filigrane Teile oder Gewindeteile, die eine hohe Passgenauigkeit 
erfordern, auf diese Weise verzinkt. Es existieren derzeit keine systematisch erarbeiteten 
Erkenntnisse zur technologischen Einflussnahme auf die Eigenschaften von hoch-
temperaturverzinkten Überzügen.   
 
Neben der Abhängigkeit von der Tauchdauer und vor allem der Schmelzetemperatur, 
hängt das Schichtwachstum in der Praxis stark von der Art des zu verzinkenden Stahles 
ab. In gebräuchlichen Baustählen sind Legierungselemente enthalten, die ein anderes 
Verzinkungsverhalten mit verschiedensten Effekte hervorrufen, als das bei der Verzin-




Silizium-Gehalt im Stahl. Weiterhin wird noch dem Phosphor eine deutliche Wirkung at-
testiert. Allerdings geht aus neueren Untersuchungen [6] hervor, dass nur bei niedrigen 
Si-Gehalten unter 0,012 % ein deutlicher P-Einfluss vorhanden ist.  
 
Die Wirkung des Siliziums im Stahl wurde von H. Bablik [16], R. W. Sandelin [19] und J. 
J. Sebisty [20] beschrieben. Sie stellten fest, das Silizium in Abhängigkeit von der Tem-
peratur ein reaktives Verzinkungsverhalten durch Schichtwachstum nach linearem Zeit-




Abb. 2.3: Gebiete mit linearem Schichtwachstum [21] 
 
Der für moderne Baustähle relevante Si-Bereich bis 0,4 % wurde bei diesen Untersu-
chungen aus heutiger Sicht allerdings zu undifferenziert betrachtet, denn Baustähle zei-
gen schon bei niedrigen Si-Gehalten und im Normaltemperatur-Bereich um 450°C eine 







Abb. 2.4: Einfluss des Si-Gehaltes im Stahl auf die Dicke der Zinküberzüge  
(460°C, 10 min, < 0,02 % P) 
 
Diese großen Reaktivitätsunterschiede führten aus verzinkungstechnischer Sicht zu ei-
ner Einteilung der Baustähle nach ihrem Si-Gehalt in vier Bereiche [7], die sich durch 
unterschiedliche Ausbildung der Zinkschichten unterscheiden und ein charakteristisches 
Verzinkungsverhalten zeigen: 
 
Niedrigsilizium-Bereich: Stahl mit  < 0,03 % Silizium 
 Sandelin-Bereich:  Stahl mit 0,03 bis 0,12 % Silizium 
 Sebisty-Bereich:  Stahl mit 0,12 bis 0,28 % Silizium 
 Hochsilizium-Bereich: Stahl mit > 0,28 % Silizium 
 
Abweichend von den Si-haltigen Stählen weisen die Stähle mit weniger als 0,03 % Silizi-
um eine verunreinigungsfreie/ arme Randzone auf, die früher bei im Blockgießverfahren 
hergestelltem Stahl oft als Speckschicht bezeichnet wurde [22]. Auch im Strang gegos-
sener Stahl im Niedrigsilizium-Bereich, bei dem keine Blockseigerungen im Inneren mehr 
entstehen können, reagiert nach wie vor beim Feuerverzinken wie im Block vergossener 
Stahl mit einer klassischen Speckschicht, da die Randzone in beiden Fällen relativ ver-




fangstellen (Traps) für Wasserstoff gekennzeichnet und damit besonders gasarm, des-
sen Folgen noch zu besprechen sein werden. 
 
Vor allem beim Verzinken im Normaltemperatur-Bereich von 430°C bis 490°C sind un-
terschiedliche Abhängigkeiten bei der Schichtbildung von der Zinkschmelzetemperatur 
festzustellen. Bei der Verzinkung von Stahl im Niedrigsilizium-Bereich ist kaum eine Ab-
hängigkeit vorhanden. Bei Stahl im Hochsilizium- und Sandelin-Bereich dagegen erhö-
hen sich die Schichtdicken der Zinküberzüge mit steigender Schmelzetemperatur. Dabei 
können Schichtdicken bis 1 mm aufwachsen. Für den Sandelin-Bereich ist dieses Ver-
halten graphisch in Abb. 2.5 dargestellt. Durch das reaktive Verhalten des Stahls und 
dem sich ergebenden linearen Wachstumsgesetz in diesen Bereich entsteht das in Abb. 
2.4 dargestellte „Sandelin-Maximum“. Im Sebisty-Bereich ist hingegen ein auf den ersten 
Blick paradoxes Verhalten zu beobachten. Der so genannte „Sebisty-Effekt“ äußert sich 
in einer Abnahme der Verzinkungsgeschwindigkeit und der Überzugsdicke mit Erhöhung 
der Schmelzetemperatur. Der Sebisty-Bereich stellt einen Übergangsbereich dar. Bei 
niedrigen Temperaturen ähnelt das Verzinkungsverhalten dem linearen Wachstum des 
Sandelin-Bereichs und bei höheren Temperaturen dem parabolischen Wachstum des 














































Stahl mit 0,17% Si
  
Abb. 2.5: Einfluss der Tauchdauer und 
der Schmelzetemp. auf die Überzugsdi-
cke im Sandelin-Bereich 
Abb. 2.6: Einfluss der Tauchdauer und 
der Schmelzetemp. auf die Überzugsdi-
cke im Sebisty-Bereich 
 
Aufgrund der Vielzahl der möglichen Einflussfaktoren auf das Schichtwachstum beim 
Feuerverzinken und der sich daraus ergebenden Komplexität beschränkte man sich lan-




nen. Eine ganzheitliche Modellvorstellung zu den Wachstumsvorgängen der Zinküberzü-
ge fehlte bislang. 
 
Bei der Bearbeitung des AiF-Vorhabens 110 96 B [23] stellten Schubert und Schulz fest, 
dass Stähle beim Feuerverzinken unterschiedlich ausgasen. Es wird davon ausgegan-
gen, dass es sich um Wasserstoff handelt, der aufgrund seiner ganz besonderen Eigen-
schaften als kleinstes Atom durch die Triebkräfte beim Verzinken (Temperatur- und Kon-
zentrationsgradient) aus dem Stahl effundiert. Der austretende Wasserstoff interagiert 
während des Verzinkungsvorganges mit den sich entwickelnden Fe/Zn-Legierungs-
schichten (Abb. 2.7), was sich auf Wachstum, Dicke und Struktur des Zinküberzuges 
auswirkt. Die damals durchgeführten Untersuchung der vom effundierenden Wasserstoff 
verursachten Strukturen in Zinküberzügen, die Wirkung des Siliziums auf Wasserstoff, 
sowie orientierende Versuche [24] und Erfahrungswerte aus Schadensfällen führten zu 




Abb. 2.7:  REM-Aufnahme mit aneinander gereihten Porenketten im Zinküberzug, wie 
sie für absorbierten, molekularen Wasserstoff typisch sind [23] 
 
Es wurden folgende Hypothesen für die Verzinkung von Baustahl in den vier Silizium-
Bereichen aufgestellt („Wasserstofftheorie der Schichtbildung“): 
 
Niedrigsilizium-Bereich (< 0,03 % Si) 
Die reine, gasfreie α-Eisen-Randzone des Stahls führt zu einer anfänglich hohen Reakti-
vität zwischen Stahl und Zink und damit zur schnellen Bildung einer δ1-Schicht. Im Ver-




und es kommt zur Ausbildung eines Spaltes zwischen Stahl und Überzug. Als Ursache 
für dieses Verhalten kommen Gase wie Wasserstoff infrage, die aus dem Inneren des 
Stahles verzögert zur Oberfläche diffundieren und bei ihrem Austritt infolge von Druck-
aufbau den Verbund der starren und dicken δ1-Schicht beeinträchtigen. Im weiteren Ver-
zinkungsverlauf manifestiert sich ein Spalt, was sich im Übergang in das parabolische 
Zeitgesetz des Schichtwachstums äußert.  
 
Sandelin-Bereich (0,03 bis 0,12 % Si) 
Infolge des Fehlens einer gasarmen Randschicht aus α-Eisen unterbleibt die Bildung der 
kompakten δ1-Phase und des Spaltes. Der Überzug wächst gleichmäßig und schnell 
nach einem linearen Zeitgesetz. Gleichzeitig setzt sofort nach dem Eintauchen des 
Stahls in die Schmelze die Abgabe von Wasserstoff ein. Die Wasserstoffblasen bewirken 
einen zügigen Abtransport der Fe/Zn-Legierungsschichten aus der Reaktionszone 
Stahl/Überzug und eine Auflockerung der entstehenden Struktur. Von großem Einfluss 
auf die Dicke der Überzüge ist die Schmelzetemperatur. Mit sinkender Temperatur ver-
schwindet das Sandelin-Maximum aufgrund der verringerten Wasserstoffeffusion. Da-
durch erfolgt der Abtransport der Legierungsteilchen verzögert, und es können sich dich-
tere Legierungsschichten bilden.  
 
Sebisty-Bereich (0,12 bis 0,28 % Si) 
Im Sebisty-Bereich ist die Temperaturabhängigkeit der Schichtbildung von primärer Be-
deutung. Die Verzinkungsgeschwindigkeit beträgt bei 460°C nur noch rund 20 % des 
Wertes bei 440°C (Sebisty-Effekt). Verständlich wird der Effekt dadurch, dass ab 450°C 
im Bereich der Phasengrenze erneut δ1-Phase und eine Art Spalt sichtbar werden, durch 
die der Materialtransport zwischen Stahl und Zinküberzug behindert wird.  
 
Hochsilizium-Bereich (> 0,28 % Si) 
Durch den erhöhten Si-Gehalt im Stahl hat die Neigung der Stahloberfläche zur Was-
serstoffeffusion stark abgenommen. Die Struktur des Zinküberzugs im Hochsilizium-










2.2 Konventionelle Zinkschmelze 
 
Die konventionelle Zinkschmelze besteht aus mehr oder minder reinem Zink, dem in der 
Anfangsphase der Entwicklung des Feuerverzinkens rohstoffbedingt, später aus techno-
logischen Gründen, Blei zugesetzt wurde. Bei den technologischen Gründen handelt es 
sich einerseits darum, dass Blei auf Grund seiner hohen Dichte auf den Kesselboden 
absinkt und damit das Hartzinkziehen erleichtert sowie den Kesselboden vor direktem 
Angriff durch die Zinkschmelze schützt. Andererseits senkt Blei die Oberflächenspan-
nung der Zinkschmelze, was die Fließfähigkeit der Zinkschmelze erhöht. Die konventio-
nelle ZnPb-Schmelze sättigt sich während des Gebrauchs mit Eisen. Später kamen im 
Wesentlichen aus optischen Gründen noch geringe Mengen an Aluminium dazu. Mit die-
ser klassischen Zinkschmelze wurde bis in die 60er Jahre des vergangenen Jahrhun-
derts nahezu ausschließlich verzinkt. Auch heutzutage wird nach wie vor die konventio-
nelle und damit die für den Praxisbetrieb am niedrigsten legierte Zinkschmelze einge-
setzt.  
 
Schichtdicke, Schichtwachstum sowie praxisrelevante Eigenschaften wie Haftfestigkeit, 
Glanz und Verhalten beim Sweepen vor nachträglicher Beschichtung sind bei Anwen-
dung konventioneller Zinkschmelzen allerdings stark vom Silizium- und Phosphorgehalt 
des Stahles abhängig. Darüber hinaus haben Verzinkungstemperatur und Verzinkungs-
dauer Einfluss auf die genannten Eigenschaften der Zinküberzüge.  
 
 
2.3 Legierte Zinkschmelzen 
 
Die Bedürfnisse der letzten Jahrzehnte nach Unabhängigkeit von der Stahlzusammen-
setzung, nach hohem Glanz und niedriger Schichtdicke sowie nach erhöhter Korrosions-
beständigkeit haben dazu geführt, dass sich gezielt legierte Zinkschmelzen im Einsatz 
befinden, die sich in der Praxis trotz erhöhter Anforderungen an die Betreiber unter be-
stimmten Voraussetzungen auch bewährt haben.  
 
Ende der Siebziger Jahre des 20. Jahrhunderts wurden in Frankreich Versuche unter-
nommen, durch Zulegierung von Aluminium, Magnesium und Zinn zur Zinkschmelze, 
unabhängig vom Siliziumgehalt der Stähle gleichmäßige und dünne Zinküberzüge mit 




nadium und Titanium mit der gleichen Zielstellung zur Zinkschmelze zugegeben [25]. In 
Großbritannien wurde die Legierung TECHNIGALVA [26] entwickelt und zum Einsatz 
gebracht, die mit Nickelgehalten zwischen 0,07 und 0,08 % arbeitete. Auch in Deutsch-
land sind Nickelzusätze im Bereich 0,040 bis 0,055 % üblich [27]. Als weitere Entwick-
lung wurde auf der INTERGALVA 2000 die Schmelze GALVECO vorgestellt [28], die 
Nickel, Zinn und Wismut enthält, wobei außer der Schichtdickenreduzierung auch die 
Zielstellung angestrebt wird, das toxische Blei durch das unbedenklichere Wismut zu 
ersetzen.  
 
In Tabelle 2.2 sind einige Elemente genannt, die üblicherweise zur Zinkschmelze zuge-
geben werden. Zum Vergleich sind ferner Zink und Blei mit aufgeführt. Zur Charakterisie-
rung dieser Zulegierungen sind deren Schmelzpunkt und die Konzentration (Masse%), in 
der diese Elemente meist zur Schmelze zugegeben werden, angegeben.  
 
Tabelle 2.2:    Übliche Legierungselemente in Zinkschmelzen 
 
Element Schmelzpunkt Konzentration 
Zn 419°C ca. 99 % 
Pb 327°C ca.   1 % 
Bi 271°C < 0,1 % 
Sn 231°C < 1,2 % 





< 0,3 % 
< 0,05 % 
Al 660°C < 0,03 % 
 
Es ist erkennbar, dass es sich in Tabelle 2.2 um unterschiedliche Typen von Schmelze-
zusätzen handelt. Die Elemente Pb, Bi und Sn bilden eine Gruppe von Elementen mit 
niedrigem Schmelzpunkt, der immer unterhalb des Schmelzpunktes vom Zink liegt. Wer-
den mehrere Elemente gleichzeitig zugegeben, was der Regel entspricht, dann ist durch 
die Bildung eutektischer Gemische im Zinküberzug mit einer weiteren Erniedrigung des 
Schmelzpunktes zu rechnen [29]. 
 
Die Löslichkeit ausgewählter Metalle in festem reinem Zink und in einer reinen Zink-




immer einheitlich sind und sich zusätzliche Abhängigkeiten von der Art und Konzentrati-
on aller Legierungselemente ergeben. 
  
Tabelle 2.3: Löslichkeit ausgewählter Legierungselemente in Zink (Masse%) 
 
Element Festes Zink (Raumtemperatur) Zinkschmelze (450°C) 
Aluminium 1 % 15 % 
Blei nicht löslich 1,15 % 
Eisen nicht löslich 0,038 % 
Nickel 0,04 % 0,06 % 
Wismut nicht löslich 2 … 5 % 
Zinn 0 … 1 % 100 % 
 
In diesem Zusammenhang ist zu beachten, dass nach DIN EN ISO 1461, der Norm zum 
Stückverzinken, in sprachlich schwammiger und für die Praxis nur schlecht verwendba-
rer Formulierung die Summe aller Legierungsbestandteile 2 % nicht übersteigen darf, 
ohne Eisen und Zinn sogar nur 1,5 %.  
 
Wie schon erwähnt, wird Blei dem Zinkbad zugegeben, weil es auf den Boden des Zink-
kessels absinkt und somit das Hartzinkziehen erleichtert sowie den Kesselboden vor 
direktem Angriff durch die Zinkschmelze schützt. Außerdem setzt es die Oberflächen-
spannung der Zinkschmelze herab, sodass glatte Zinküberzüge entstehen. Eine ähnliche 
Wirkung hat Wismut, das in einer Konzentration von 0,10 % die Oberflächenspannung 
in Zinkschmelzen von etwa 750 auf 600 mJ m-² (dyn cm-1) absenkt - ein Effekt, der bei 
Blei nur mit 5fach erhöhter Konzentration erreicht wird. Einen Einfluss auf die Viskosität 
der Zinkschmelze haben Blei und auch Wismut aber kaum bzw. nicht. Beide Elemente 
erhöhen prinzipiell die Gefahr der flüssigmetallinduzierten Spannungsrisskorrosion. 
 
Zinn wird neben der Erhöhung des Glanzes und der Erzeugung stark ausgeprägter Zink-
blumen hauptsächlich zur Reduzierung der Schichtdicke der Zinküberzüge eingesetzt. 
Ab 0,8 % hat Zinn auf Grund der Ausbildung einer für Eisen nur schwer zu durchdrin-
genden Barriere oberhalb der ζ-Phase eine generell mäßigende Wirkung auf die 
Schichtbildung. Ab einem Gehalt von etwa 1 % findet eine deutliche Reduzierung der 




Gemeinsam mit Blei und/oder Wismut bildet Zinn niedrig schmelzende Eutektika und 
erhöht somit die Gefahr der flüssigmetallinduzierten Spannungsrisskorrosion. 
 
Um eine andere Gruppe von Elementen handelt es sich bei Ni, Ti und V. Die Schmelz-
punkte liegen hier mit 1453°C, 1727°C und 1919°C wesentlich höher. Die zur Schmelze 
zugegebene Menge ist sehr gering und beträgt beim Nickel z. B. nur etwa 0,05 %. 
 
Nickel reduziert die Zinkauflage vor allem im Sandelin-Bereich [25, 30, 31] und im Se-
bisty-Bereich bis 0,20 % Si. Die Struktur des Überzugs ändert sich dabei von der typi-
schen Sandelinstruktur zu einer Struktur, die dem Überzug auf Niedrigsilizium-Stahl 
gleicht. In Anlehnung an die oben formulierte Wasserstofftheorie kann man die Wirkung 
des Nickels als Wasserstofffänger annehmen. Die Kristalle können dann ungehindert 
wachsen und es bilden sich kompakte Phasen. Im Niedrigsilizium-Bereich und Hochsili-
zium-Bereich hat Nickel keine Wirkung, es erhöht sogar eher die Schichtdicken. 
 
Titan und Vanadium haben eine ähnliche Wirkung wie Nickel [32, 33]. Dabei wirkt ins-
besondere Vanadium auch bei hoch Si-haltigen Stählen schichtdickensenkend, seine 
Salze sind aber stark toxisch, was seiner Anwendung in Mitteleuropa weitgehend entge-
gensteht. Außerdem werden beide Elemente aufgrund der Kosten großtechnisch nicht 
gezielt der Zinkschmelze zugegeben. 
 
Aluminium wird hauptsächlich zur Verbesserung von Aussehen, Duktilität und Korrosi-
onsverhalten der Überzüge eingesetzt. Eisen/Zink und Eisen/Aluminium sind zwei kon-
kurrierende Reaktionssysteme, die eine eindeutige Schichtbildung nur bei Dominanz der 
einen oder anderen Reaktionsart zeigen. Das ist der Fall bei weniger oder deutlich mehr 
als 10-3 % Aluminium. In ersterem Fall findet die bisher dominierende Feuerverzinkung 
statt, wo das Eisen/der Stahl vom flüssigen Zink angegriffen wird und sich die bekannten 
Eisen/Zink-Phasen bilden. Im anderen Fall, also bei erhöhtem Aluminiumzusatz (z. B.  
5 %), bilden sich nur sehr dünne FeAl-Überzüge in der Größenordung von wenigen Mik-
rometern bis maximal 20 µm. Derartige FeAl-Schichten wirken inhibierend, da sie die 
Eisendiffunsion praktisch stoppen. Ein signifikanter Einfluss der Stahlzusammensetzung 
auf das Schichtwachstum ist nicht vorhanden. Ein erhöhter Aluminiumzusatz zur Zink-
schmelze erhöht deren Oberflächenspannung, wodurch die Oberflächenvorbereitung 
deutlich verbessert werden muss. Weiterhin erfordern diese Schmelzen zur Vermeidung 
von unverzinkten Stellen besondere Flussmittel, die während der Flussmitteleinwirkung 




Dies bedingt eine aufwendigere Oberflächenvorbehandlung als derzeit in üblichen Feu-
erverzinkereien möglich ist.  
 
Aktuelle Entwicklung 
Eine aktuelle Entwicklung auf dem Gebiet der legierten Zinkschmelzen ist die Reduktion 
der Legierungsgehalte auf deutlich niedrigere Werte. Grund ist die bei hochlegierten 
Zinkschmelzen höhere Gefahr, dass die zu verzinkende Konstruktion unter Versprö-
dungserscheinungen leiden und Risse ausbilden. Ursache sind die bei niedrigen Tempe-
raturen schmelzenden Elemente Zinn, Wismut und Blei, die vor allem als Eutektikum das 
Risiko zur flüssigmetallinduzierten Spannungsrisskorrosion („liquid metal embrittlement“ - 
LME) erhöhen [13, 14]. 
 
Um mehr Sicherheit zu erreichen, wurden in Deutschland Höchstwerte der kritischen 
Metalle in einer Zinkschmelze festgelegt, die vom Deutschen Institut für Bautechnik 
(DIBt) in einem nationalen Arbeitskreis „Rissbildung in verzinkten Stahlkonstruktionen“ 
auf Grundlage der aktuellsten Forschungsergebnisse [14] veröffentlicht wurden und die 
für tragende Bauteile gelten. Die festgelegten Höchstwerte sind zurzeit: Sn maximal  
0,1 %, Pb + 10 Bi maximal 1,5 %. Diese Werte sind in dem Mitte 2009 veröffentlichten 
Regelwerk für den deutschen Raum verankert, der DAST-Richtlinie 022 – „Feuerverzin-
ken von tragenden Stahlkonstruktionen“ 
 
Ein weiterer ökologisch begründeter Trend in der Verzinkungsindustrie ist die drastische 
Absenkung des Bleigehaltes auf Werte, die gegen Null gehen. Dadurch steigt allerdings 
die Oberflächenspannung der Zinkschmelze an. Wismut wird zur Kompensation in sol-
chen Fällen zugegeben, allerdings führt das in der Regel nicht zu einem adäquaten Aus-
gleich. Die Häufigkeit bestimmter Fehler, die sich auf eine zu hohe Oberflächenspan-
nung zurückführen lassen, wie unverzinkte Stellen und schlechtes Ablaufverhalten der 
Schmelze in Form von Schlieren- und Gardinenbildung, ist aus diesem Grund angestie-
gen. Eine Zulegierung von Zinn zur Zinkschmelze findet in Deutschland zurzeit kaum 








2.4 Wasserstoff im Stahl 
 
Wasserstoff als kleinstes aller Atome zeigt in festen Materialien ein besonderes Verhal-
ten. Es wird von vielen Metallen gut aufgenommen. Dabei beeinflussen die Wechselwir-
kungen zwischen den Metall- und Wasserstoffatomen die mechanischen Eigenschaften 
des Metalls. Bei vielen Werkstoffen kommt es auf Grund von gelöstem Wasserstoff zu 
Bauteilschädigungen in Form von Versprödungserscheinungen [13, 34, 35, 36]. Weitere 
bekannte Probleme sind Oberflächenblasen (Flockenbildung) und das Abplatzen der 
Emailschicht beim Einbrennvorgang (Fischschuppenbildung) [37]. 
 
H-induzierte Schädigungen sind komplexe Vorgänge, die eine Reihe von Phänomenen 
beinhalten. Die wichtigsten Teilschritte sind dabei die Wasserstoffaufnahme, der Was-
serstofftransport im Metall und die Wechselwirkung Wasserstoff/Metall, welche zu Ei-
genschaftsänderung des Werkstücks führt.  
 
Wasserstoff dringt stets in atomarer Form in den Werkstoff ein. Nur Atome sind in Metal-
len diffusionsfähig [34]. Dient molekularer Wasserstoff aus der Gasphase als Quelle, 
wird er zunächst an der Werkstoffoberfläche adsorbiert, dann dissoziiert er in Atome und 
kann so in den Werkstoff eindringen:  
 
H2, gas  ↔   H2, ad   ↔  2 H· ad  ↔  2 H· ab          
 
Dabei besteht zwischen dem adsorbierten, atomaren Wasserstoff und dem absorbierten 
Wasserstoff praktisch ein Gleichgewicht, da dieser Schritt wenig gehemmt ist. Der Was-
serstoff kann auch in wässriger Elektrolytlösung angeboten werden. Dabei wird über die 
Adsorption der atomare Wasserstoff absorbiert. Die Wasserstoffaktivität spielt eine ent-
scheidende Rolle, denn an der Phasengrenzfläche Metall/Umgebung konkurriert stets 
die Rekombination zu H2 mit der Produktion des atomaren Wasserstoffs. Letzteres kann 
durch Promotoren, das sind Stoffe, die die Rekombination unterdrücken, und durch akti-
ve, saubere Metalloberflächen begünstigt werden [35]. 
 
Ist der Wasserstoff in den Werkstoff eingedrungen, unterscheidet man zwischen ideal 
gelöstem und von Gitterfehlstellen eingefangenem Wasserstoff. Der gelöste atomare 
Wasserstoff besetzt Zwischengitterplätze in ungestörten Gitterbereichen. Bei ihm handelt 
es sich um den frei diffusionsfähigen Wasserstoff, der sich durch unterschiedliche Trieb-




auch wieder aus dem Metall effundieren kann. Der übrige Wasserstoff steht in Wechsel-
wirkung mit so genannten „Traps“. Das sind Gitterfehlstellen wie Versetzungen, Leerstel-
len, Korn- und Phasengrenzen, Hohlräume oder Einschlüsse, an denen sich der Was-
serstoff bevorzugt anlagert. Dabei ist er mehr oder weniger an diese Plätze gebunden. 
Die Bindungsstärke hängt von der Art der Traps ab. Flache Traps, z. B. die Zone um 
eine Versetzung, können in einem Metallgitter ausheilen und den Wasserstoff wieder als 
diffusionsfähigen Wasserstoff freigeben. In bestimmten Traps wie Hohlräumen und Pha-
sengrenzen ist er irreversibel gebunden und inaktiv. Durch Rekombination zu molekula-
rem Wasserstoff kann er einen erheblichen Druck aufbauen, der über 104 bar liegen 
kann [36]. Phasengrenzen katalysieren den Prozess der Rekombination. Davon sind 
nicht nur innere Phasengrenzen im Stahl betroffen, sondern auch die Phasengrenze 
Stahl/Zink beim Feuerverzinken.  
 
Im Stahl ist das Wasserstoffverhalten für die Technik von besonderer Bedeutung. Man 
vermutet, dass das gelöste Wasserstoffatom als ladungsmäßig abgeschirmtes Proton 
vorliegt und sein Elektron an das Elektronengas des Metalls abgibt [35]. Es werden Ein-
lagerungsmischkristalle gebildet, in denen sich der Wasserstoff bei γ-Eisen (kfz) in Ok-
taederlücken und bei α-Eisen (krz) eher in Tetraederlücken aufhält. Die Diffusionsge-
schwindigkeit ist in reinem α-Eisen (D200 °C = 4 · 10-4 cm2/s) mit geringer H2-Löslichkeit 
erheblich höher als im γ-Eisen (D200 °C = 3 · 10-8 cm2/s) mit höherer H2-Löslichkeit. Die 
Wasserstoffaufnahmefähigkeit ist prinzipiell von der Anzahl der Fehlstellen abhängig, da 
in realen Gittern mit Traps wesentlich mehr Wasserstoff aufgenommen wird als im idea-
len Gitter. Theoretisch beträgt die Gleichgewichtskonzentration im idealen Gitter bei 200 
bar und Raumtemperatur ca. 1,6 · 10-2 ppm. Diese Zahl wird in technischen Stahler-
zeugnissen um Größenordnungen überschritten [36]. Die Löslichkeit des Wasserstoffs 
steigt mit Erhöhung der Temperatur stark an. Beim Abkühlen des Stahls kann es daher 
leicht zu Übersättigungen kommen. Andererseits heilen mit steigender Temperatur Traps 
aus, sodass ursprünglich gebundener Wasserstoff diffusionsfähig wird. Dies kann 
schubweise geschehen, wenn die Bindungsenthalpie einer bestimmten, häufigen Trap-
Art erreicht ist und von dieser Art der Wasserstoff etwa zeitgleich freigesetzt wird. Beide 
Effekte sind damit gegenläufiger Natur und beeinflussen die Löslichkeit und schließlich 
auch die Menge des effundierenden Wasserstoffs. 
 
Weiterhin haben im technischen Produkt Stahl die Legierungselemente einen wesentli-
chen Einfluss auf das Verhalten von Wasserstoff. Dabei verändern sie das Permeations-




stellt, dass der größte Einfluss der Legierungselemente im Stahl vom Silizium ausgeht. 
Silizium verringert außerordentlich stark die Wasserstofflöslichkeit im Stahl [38]. Eine 
plausible Erklärung für dieses Verhalten ist dadurch gegeben, dass Silizium Einlage-
rungsmischkristalle im Stahl bildet, es entstehen über weite Bereiche keine Fe/Si-
Phasen. Sowohl Silizium als auch Wasserstoff besetzen daher Zwischengitterplätze im 
Stahl und konkurrieren um diese. Der bevorzugte Aufenthaltsraum eines Wasserstoff-
atoms im α-Eisen (kubisch raumzentriertes Metallgitter), die Tetraederlücke, ist durch die 





Abb. 2.7:  Lage des Wasserstoffatoms im kubisch-raumzentrierten Metallgitter (auf 
Tetraeder-Zwischengitterplatz) 
 
Von anderen Autoren wird erwähnt, dass die Wasserstoffdurchlässigkeit mit steigendem 
Si-Gehalt verringert wird, bis sie bei 3,5 % praktisch Null ist [37, 39]. Gleichzeitig kommt 
es zu einer Erhöhung der Trapdichte und damit zu einer Erhöhung der Menge des fest 
gebundenen Wasserstoffs. Das wirkt sich quantitativ auf die Wasserstoffeffusion aus, die 





3 Aufgabenstellung  
 
Die vorliegende Arbeit hat das Ziel, die Schichtbildungsvorgänge beim Stückverzinken 
nach DIN EN ISO 1461 praxisnah zu untersuchen. Verfügbare empirisch erarbeitete Er-
klärungen verschiedener Einzellphänomene, die sich teilweise auch widersprechen, sol-
len damit durch einen einheitlichen theoretischen Ansatz ersetzt werden, der auf Grund-
lage systematischer Untersuchungen die Schichtbildung beschreibt.  
 
Dafür muss das Verzinkungsverhalten von Baustählen im gesamten technisch nutzbaren 
Parameterbereich untersucht werden. Durch die Auswahl weniger charakteristischer 
Stahlsorten muss eine Systematisierung eingeführt werden, welche das ursprünglich 
sehr breite Parameterfeld einschränkt und dadurch erst Untersuchungen mit dem ge-
nannten Ansatz möglich macht. Die Systematisierung basiert auf vier Stahlsorten, die 
hauptsächlich in ihrem Silizium-Gehalt variieren. Mit diesen Stählen sollen alle Verzin-
kungsparameter untersucht werden. Ein gleichartiges experimentelles Vorgehen soll da-
bei zur bestmöglichen Vergleichbarkeit führen.  
 
Aus diesem Ziel ergeben sich folgende Einzellaufgaben: 
 
- Der Einfluss von Schmelzetemperatur, Tauchdauer und Stahlzusammensetzung 
bei der Verzinkung mit konventioneller ZnPb-Schmelze wird durch Schichtdi-
ckenmessungen und Gefügeuntersuchungen erfasst und ausgewertet. Die Haft-
festigkeit der Überzüge als praxisorientierter Kennwert soll zu einer objektiven 
Bewertung der Eigenschaften der Zinküberzüge führen.  
 
- In Bezug auf die im Abschnitt 2 genannten Vorarbeiten der Autoren Schulz und 
Schubert [23, 24] soll durch entsprechende Analytik und die Untersuchung der 
Phasengrenze Stahl / Zink geklärt werden, ob und in wieweit Wasserstoff aus 
dem Stahl die Schichtbildung beim Feuerverzinken beeinflussen kann.  
 
- Mit Hilfe der dann bekannten Verhaltensweisen von Zinküberzügen aus konventi-
oneller ZnPb-Schmelze sollen die Eigenschaften und vor allem das Schicht-
wachstum der Überzüge aus legierten Schmelzen vergleichend bewertet werden. 
Dazu sind Schichtdickenmessungen, Gefügeuntersuchungen und die Analyse der 





peratur, Tauchdauer, Stahlzusammensetzung und Schmelzezusammensetzung 
ist damit zu ermitteln. Weiterhin sind Haftfestigkeitskennwerte zu bewerten und 
weitere technologische Fragestellungen, wie der Einfluss der Abkühlbedingungen 
nach dem Verzinken, zu untersuchen.  
 
Anwendern soll damit die Möglichkeit gegeben werden, Rückschlüsse auf die Qualität 
der Überzüge und evtl. notwendige Veränderungen in der Verzinkungstechnologie zu 
ziehen. Nur mit diesen Kenntnissen sind Fehler im Verzinkungsprozess zu korrigieren 




4 Experimentelles  
 
4.1 Vorgehensweise, Lösungsweg 
 
Aus der Aufgabenstellung ergeben sich folgende Arbeitsschwerpunkte. Diese gelten für 
die Untersuchung der Zinküberzüge aus konventioneller und legierter Zinkschmelze: 
- Aussagen zum Schichtaufbau, der sich einstellenden Schichtdicke und zur Legie-
rungsverteilung im Zinküberzug; 
- Aufklärung der Abhängigkeit dieser Überzugscharakteristika von der Schmelze-
formulierung, vom Grundwerkstoff Stahl sowie von technologischen Einflüssen 
wie Tauchdauer, Schmelzetemperatur und den Abkühlbedingungen;   
- Aussagen zu praxisrelevanten Eigenschaften der Zinküberzüge. 
 
Die dazu erforderlichen Versuche beinhalten insbesondere 
- Charakterisierung der zu verzinkenden Stähle hinsichtlich ihrer chemischen Zu-
sammensetzung; 
- Charakterisierung der zu verzinkenden Stähle hinsichtlich ihrer Härte; 
- Charakterisierung der zu verzinkenden Stähle durch lichtmikroskopische Darstel-
lung des Stahlgefüges;  
- Variation der Verzinkungsparameter, Tauchdauer und Schmelzetemperatur;  
- Untersuchungen zum Wasserstoff im Stahl und dessen Effusionsverhalten beim 
Feuerverzinken; 
- Gefügeuntersuchung und Darstellung der Zinkschicht im metallographischen 
Schliff mit einem Lichtmikroskop; 
- Detailaufnahmen des Eisen/Zink-Gefüges und punktuelle oder flächige Analysen 
der chemischen Zusammensetzung zur Ermittlung des Eisengehaltes, um inter-
metallische Phasen den sichtbaren Strukturen zuordnen zu können;  
- Elementverteilung der Legierungselemente im Zinküberzug; 
- Untersuchung der Gefügebestandteile mittels Röntgendiffraktion; 
- Variation der Zinkschmelze hinsichtlich Nickel, Zinn, Wismut und Blei; 
- Steuerung unterschiedlicher Abkühlungsvorgänge nach dem Verzinken; 
- Messung der Haftfestigkeit des Zinks auf dem Substrat an ausgewählten Proben. 
 
Die Auswertung der Ergebnisse erfolgte im Wesentlichen im Vergleich zu der als Refe-






Analytische Kontrolle der Stahlwerkstoffe 
Die chemische Zusammensetzung der Stähle wurde mittels optischen Emissionspektro-
meters mit Funkenanregung bestimmt („Spectro-Max“ der Firma Spectro). Vor der Mes-
sung wurden Rost- und Zunderschichten von der Stahloberfläche entfernt. Pro Stahl 




Die verwendeten Stahlsorten wurden mittels Härteprüfer Duramin A300 der Fa. Struers 




Für die Ermittlung der Dicke der Zinküberzüge wurde das Gerät Quanix 7500 der Firma 
Automation Köln verwendet. Durch das magnetinduktive Messverfahren nach DIN EN 
ISO 2808 ist eine zerstörungsfreie Bestimmung der Zinkschichtdicke möglich. An jeder 
verzinkten Probe wurden 10 bis 20 Einzellmessungen der Schichtdicke durchgeführt. 
Aus diesen Werten wurden Mittelwert und Standardabweichung berechnet. Gesamt-
schichtdicken und Dicken einzelner Legierungsschichten wurden weiterhin mittels Mikro-
skopie bei Querschliffuntersuchungen ermittelt. 
 
Metallographie 
Alle verzinkten Proben sowie je eine Probe der eingesetzten Stahlwerkstoffe wurden für 
Gefügeuntersuchungen in Epoxidharz eingebettet, geschliffen, poliert und mit 3 %iger 
alkoholischer HNO3 geätzt und unter dem Lichtmikroskop (NEOPHOT 21 der Firma Carl 
Zeiss Jena) hinsichtlich Gefügeausbildung untersucht. Diese Querschliffaufnahmen wur-
den in der Regel bei einer Vergrößerung von 200:1 dokumentiert. 
 
REM/EDX-Untersuchungen 
Für Detailaufnahmen des Zinkgefüges an ausgewählten Proben kam das Raster-
Elektronenmikroskop (REM) LEICA S430 der Firma LEO zum Einsatz. Die REM-





Vereinzelt durchgeführte Bestimmungen von Elementgehalten wurden mittels energie-
dispersivem Röntgenspektrometer (EDX) durchgeführt. Es stand das Röntgenspektro-
metersystem Quantax der Fa. Bruker AXS mit Si(Li)- und SDD-Detektor zur Verfügung. 
Bei EDX-Messungen wird die äußerste ca. 2-3 µm dicke Oberflächenschicht angeregt 
und analysiert. Die erstellten Elementverteilungsbilder sind Falschfarbendarstellungen, 
die keine quantitativen Informationen enthalten.    
 
Analytische Kontrolle der eingesetzten Zinkschmelzen 
Für die quantitative Analyse der Zusammensetzung der Zinkschmelze-Probe wurde ein 
Atom-Absorptionsspektrometer „AAnalyst 800“ der Fa. Perkin Elmer verwendet. Nach 
Aufschluss der Festproben mit verdünnter Salzsäure wurden die Elemente Eisen, Zinn, 
Blei, Nickel und Wismut mit Flammentechnik analysiert, während für die Analyse des 
Elementes Aluminium die Graphitrohrtechnik eingesetzt wurde. 
 
Messung der Haftfestigkeit der Zinküberzüge 
Die Haftfestigkeitsmessungen wurden am Institut für Stahlbau Leipzig GmbH nach einem 
für Zinküberzüge modifizierten Verfahren in Anlehnung an ISO 4624 mittels Stirnabzugs-
verfahren durchgeführt. Die für die Prüfung verwendeten Stahlstempel (Durchmesser 20 
mm) wurden gesweept und mit Lösungsmittel gereinigt. Das Verkleben der Stempel er-
folgte mit Kleber, der 2 Stunden bei 150°C aushärtete. Das Abziehen des Stempels er-
folgte mit einer Kraftanstiegsgeschwindigkeit von 100 N/s. Zur statistischen Absicherung 
wurden mindestens 3 Stempel je Versuch verklebt.  
 
Röntgendiffraktometrie 
Die Röntgenbeugung wurde zur qualitativen Phasenanalyse bei den typischen Gefüge-
ausbildungen der Zinküberzüge verwendet. Die intermetallischen Eisen-Zinkphasen mit 
bekannter Stöchiometrie sollten so den sichtbaren Gefügebestandteilen zugeordnet wer-
den. Um eine analysierbare Oberfläche mit den interessierenden Gefügebereichen zu 
präparieren, wurden die eingebetteten Zinküberzüge nach metallographischer Untersu-
chung mit einem bestimmten Abtrag bis zur entsprechenden Stelle mikrometergenau 
abgeschliffen. Die Messungen wurden am Forschungszentrum Rossendorf, Institut für 
Ionenstrahlphysik und Materialforschung, Abt. Strukturdiagnostik durchgeführt. Zum Ein-
satz kam das Röntgendiffraktometer D8 der Fa. Bruker AXS unter folgenden Parame-
tern: Cu-Kα Strahlung λ = 0,154 nm mit 40 kV, 40 mA; Detektor (Scintillator) NaJ; sym-





Messung der Wasserstoffkonzentration im Stahl 
Die quantitative Analyse des Gesamtwasserstoffs im Stahl wurden im Forschungsinstitut 
für Nichteisenmetalle in Freiberg mittels Trägergas-Heisextraktion durchgeführt (Gerät 
LECO RH402). Hierbei wird die Probe aufgeschmolzen und der austretende Wasserstoff 
vom Trägergas aus dem Ofen gespült. In einer Wärmeleitfähigkeitszelle wurde dann der 
Gesamtgehalt Hges. des Wasserstoffs im Stahl bestimmt.  
 
Wasserstoffpermeationsmessung 
Es wurde die Wasserstoffdurchtrittszeit in Abhängigkeit von der Stahlsorte in Anlehnung 
an DIN EN 10209: „Verfahren zur Ermittlung der Fischschuppenbeständigkeit von Flach-
erzeugnissen aus Stahl zum Emaillieren“ bestimmt. Die Messungen wurden im For-
schungs- und Qualitätszentrum Brandenburg GmbH in Eisenhüttenstadt durchgeführt. 
Dabei wird auf der freiliegenden Rückseite eines gereinigten Prüfbleches kathodisch 
Wasserstoff entwickelt. Der absorbierte Wasserstoff diffundiert unter Wechselwirkung mit 
der Mikrostruktur des Stahls durch die Membran hindurch. Die Zeit bis zum Auftreten der 
ersten Wasserstoffblase an der gegenüberliegenden Blechoberfläche nach Beginn der 
Elektrolyse wird als Wasserstoffdurchtrittszeit definiert, die ein Maß für das Permeations-
verhalten des Wasserstoffs ist. Damit gibt die Wasserstoffdurchtrittszeit auch indirekt 
Auskunft über die Diffusionsgeschwindigkeit des Wasserstoffs in den unterschiedlichen 
Werkstoffen. 
 
Messung des aus dem Stahl effundierenden Wasserstoffs 
Es wurde ein Multiphasen-Kohlenstoffanalysator RC-412 der Firma LECO verwendet. 
Dieses Gerät verfügt über ein Heizrohr, in dem Bestandteile einer Probe durch eingelei-
teten Sauerstoff bei hohen Temperaturen oxidiert werden. Vor allem wird damit Kohlen-
stoff zu CO2 umgewandelt und dieses mit Hilfe einer IR-Zelle detektiert. Zur Identifizie-
rung von organischen Bestandteilen ist zusätzlich eine IR-Zelle integriert, die Wasser 
detektieren kann. Letztere Einrichtung wurde verwendet, um aus dem Stahl effundieren-
den Wasserstoff im Sauerstoffstrom zu H2O zu oxidieren und dieses mit Hilfe einer Was-










4.3 Herstellung der Proben 
 
Stahlsorten 
Für ein systematisches Herangehen war es zu Beginn notwendig, Stahlsorten mit festge-
legter chemischer Zusammensetzung auf dem Stahlmarkt zu finden. Für das Feuerver-
zinken ist hier insbesondere der Silizium-Gehalt im Stahl maßgeblich. Dieser sollte in 
praxisüblichen Stählen wie folgt variiert werden: 
 
- Stahl 1    Niedrigsilizium-Stahl  (Si < 0,03 %) 
- Stahl 2   Sandelin-Stahl  (0,03 … Si … 0,12 %) 
- Stahl 3   Sebisty-Stahl   (0,12 … Si … 0,28 %) 
- Stahl 4   Hochsilizium-Stahl       (Si > 0,28 %) 
 
Dabei handelt es sich um die vier typischen Verzinkungsbereiche, die bei der Verwen-
dung konventioneller Zinkschmelze ein charakteristisches Schichtwachstum verursa-
chen. Auch Phosphor, Aluminium, Mangan und Schwefel sind zu beachten. Hierbei war 
es das Ziel, die Konzentrationen möglichst gering zu halten.  
 
Weiterhin wurde für bestimmte Untersuchungen ein Emaillierstahl zum Vergleich mit den 
üblichen Baustählen herangezogen. Emaillierstähle besitzen die Besonderheit, dass in 
ihm Traps (tiefe Fallen) vorhanden sind, in denen der Wasserstoff fest gebunden ist. Ein 
Wasserstoffaustritt ist hierdurch auch bei hohen Temperaturen, z. B. beim Einbrennen 
von Emails oder beim Feuerverzinken, unterbunden. Erreicht wird dieses Verhalten, in-
dem man stranggegossene Konverterstähle, aus denen die kaltgewalzten Emaillier-
blechqualitäten EK 4 und ED 4 hergestellt werden sollen, nach dem Warmwalzen von 
hohen Temperaturen so langsam abgekühlt, dass ein grobes Ferrit-Perlit-Gefüge gebil-
det wird. Beim nachfolgenden Kaltwalzen werden dann die groben Zementitteilchen zer-
trümmert, wodurch feine Hohlräume entstehen, die als Wasserstofffallen genutzt werden. 
Ein Wasserstoffaustritt bei Verzinkungstemperaturen ist dadurch nicht möglich. 
 
Probenform/Größe 
Probenform und Probengröße wurden den Anforderungen der verschiedenen Untersu-
chungen angepasst. Die Abmessungen wurden stets so gewählt, dass Kanteneffekte 
nicht analysiert bzw. untersucht wurden, sondern stets eine unbeeinflusste Probenfläche  
vorlag. Die Probendicke wurde Praxisbedingungen angepasst. So wurde darauf geach-




sind hauptsächlich im Stahlbau üblich und führen beim Feuerverzinken zu langen 
Tauchzeiten und einem Abkühlverhalten, dass längere Zeit nach dem Verzinken Legie-
rungsreaktionen zulässt. Unter Umständen kann dieses Nachlegieren die Haftfestigkeit 
der Zinküberzüge beeinflussen.  
 
Verzinkungsbetriebe 
Die Verzinkungsarbeiten wurden in ausgewählten Feuerverzinkereien der Mitgliedsbe-
triebe des Industrieverbandes Feuerverzinken sowie in einer Technikumsanlage der 
Fachhochschule Südwestfalen in Iserlohn durchgeführt. 
 
Oberflächenvorbereitung  
Bei der Oberflächenvorbereitung der Proben gab es durch die Verzinkung in verschiede-
nen Verzinkungsbetrieben leichte Unterschiede, wobei aber auf möglichst gleichbleiben-
de Verfahrensweise geachtet wurde. 
Aufgrund des Rost- und Zundergrades einiger Stähle erfolgte bereits am Institut für Kor-
rosionsschutz ein erster Beizvorgang. Die dabei eingesetzte Beizlösung bestand aus 
einer 15%igen Salzsäurelösung, die 4 g/l Inhibitor Hexamethylentetramin (Urotropin) 
enthielt. Jede Probe wurde 30 Minuten gebeizt, anschließend mit Wasser abgespült und 
mit einem Gebläse getrocknet. 
In den Verzinkungsbetrieben wurden die Proben entfettet; gespült; gebeizt (ca.  20 min, 
HCl-Gehalt: 10 %, Fe-Gehalt ca. 15 g/l, Temperatur 20 ... 30°C, ohne Inhibitor); gespült; 
in handelsüblichem zink-/ ammoniumchloridhaltigem Flussmittel getaucht (ca. 400 g/l 
Salzgehalt; < 20 g/l Fe) und 5 min bei ca. 80°C getrocknet. 
 
Verzinkungsparameter 
Die Proben wurden gemäß DIN EN ISO 1461 stückverzinkt. Insgesamt wurde das Ver-
zinkungsverhalten von sechs verschiedenen, praxisüblichen Zinkschmelzen untersucht. 
Zu Beginn der Forschungsarbeiten wurde konventionelle, eisen- und bleigesättigte Zink-
Schmelze (ohne Al-Zusatz) verwendet. Dabei handelt es sich um die niedriglegierteste 
Zinkschmelze mit Praxistauglichkeit. Nach systematischer Untersuchung des Reaktions-
verhaltens dieser Schmelze wurde die Wirkung der Legierungselemente Blei, Wismut, 
Zinn, und Nickel in der Zinkschmelze auf die Schichtbildung untersucht.  
Neben der Variation des Si-Gehaltes im Stahl und der Zinkschmelzefomulierung wurden 







Es wurde der Einfluss der Abkühlgeschwindigkeit der Proben nach dem Verzinken un-
tersucht. Mit folgenden Varianten wurde hierbei gearbeitet:  
- „Abgeschreckt“ - Die Proben wurden direkt nach dem Verzinken im Wasserbad 
abgeschreckt, um durch das schnelle Abkühlen des Verzinkungsgutes Nachlegie-
rungsvorgänge weitestgehend zu unterbinden. Damit erhält man die Möglichkeit, 
die Strukturen im Zinküberzug in etwa so zu untersuchen, wie sie unmittelbar 
nach dem Verzinken vorliegen. 
- „Abkühlen bis RT“ - Das verzinkte Material wurde durch Lagerung bei Raumtem-
peratur ohne weiteren Eingriff abgekühlt, so wie es in den meisten Fällen mit ver-
zinktem Stückgut durchgeführt wird. Durch das relativ langsame Abkühlen tritt da-
bei das sogenannte Nachlegieren auf. Bis etwa 200°C Überzugstemperatur ver-
ändern sich die Überzüge dabei weiterhin durch die nach wie vor stattfindende 
Diffusion von Eisen- und Zinkatomen.   
- „Abkühlen auf 200°C“ - Ein übermäßig lange Abkühlperiode, wie sie bei beson-
ders dickwandigem Material oder Konstruktionen mit Hohlräumen, aus denen die 
Wärme schlecht entweichen kann, auftritt, wurde durch das Halten der Proben bei 
200°C über eine Stunde simuliert. Dabei ist mit besonders deutlichen Nachlegie-
rungseffekten zu rechnen.  
 
Spezielle Probenpräparationen 
Zur Untersuchung des Diffusions- und Effusionsverhaltens des Wasserstoffs in den ver-
schiedenen Stahlsorten wurden die Stähle durch Tempern bei 450°C unter Schutzgas-
atmosphäre entladen und durch einen Beizvorgang teilweise wieder rückbeladen.  
 
Es wurden vier Proben mit einer elektrolytisch abgeschiedenen Reineisenschicht verse-
hen. Damit soll die Bedeutung der Randzone des Stahls, der eigentlichen Reaktions-
schicht genauer untersucht werden. Die Applikation des  Reineisens wurde in der Tech-
nischen Universität Ilmenau, Fakultät für Elektrotechnik und Informationstechnik, Institut 










4.4 Übersicht Versuchsserien 
 
Eine Zusammenstellung der ausgewerteten Versuchsserien ist der Tabelle 4.1 zu ent-
nehmen. Die so variierten Bedingungen wurden jeweils an vier Stählen angewendet 
(Niedrigsilizium-, Sandelin-, Sebisty-, Hochsilizium-Stahl).  
 
Tabelle. 4.1: ausgewertete Versuchsserien 
Nummer der 
Versuchsserie Untersuchung 
Verzinkungsparameter und sonstige 
Bedingungen (je Stahlsorte) 
1 
Einfluss der Schmelzetemperatur 
und der Tauchdauer 
435°C, 445°C, 450°C, 460°C, 470°C, 
480°C, 490°C, 500°C, 510°C, 550°C; 
1 min, 5 min, 10 min 
2 








445°C, 450°C, 460°C;  
500°C,  550 °C; 
5 min, 10 min 
4 
Einfluss einer Wärmebehandlung 
der Stähle vor dem Verzinken 
unterschiedliche Temperbedingungen; 
440°C, 455°C; 









Schmelze 1 bis 6; 
445°C, 455°C 
5 min, 10 min, 15 min; 




Schmelze 1, 4, 5 und 6; 
445°C, 455°C; 
10 min; 
Variation der Abkühlbedingungen 
 




5 Ergebnisse und Diskussion  
 
5.1 Charakterisierung der Ausgangsmaterialien 
 
5.1.1  Eingesetzte Stähle 
 
Um den Einfluss des Silizium-Gehaltes im Stahl auf das Schichtwachstum beim Feuer-
verzinken untersuchen zu können, wurden 4 Baustähle mit unterschiedlichem Si-Gehalt 
verwendet. Die Si-Gehalte wurden dabei so gewählt, dass sie in Mitten der vier typischen 
Verzinkungsbereiche [7] beim Feuerverzinken liegen. Die chemische Zusammensetzung 
der verwendeten Stähle ist in Tabelle 5.1 aufgeführt. Die Werte wurden mit Hilfe eines 
optischen Emissions-Spektrometers mit Funkenanregung bestimmt. Die angegebenen 
Gehalte in Masse-% sind jeweils das Ergebnis zehnmaliger Messung.  
 











Lieferform wgw wgw wgw wgw 
Materialdicke 10 mm 3 mm 10 mm 12 mm 
Si [%] 0,0017 0,0800 0,1700 0,3200 
P [%] 0,0095 0,0240 0,0040 0,0032 
C [%] 0,0850 0,0560 0,1700 0,2000 
Mn [%] 0,7500 0,2460 0,4700 1,6100 
S [%] 0,0020 0,0140 0,0211 0,0079 
Cu [%] 0,0050 0,0410 0,1200 0,0260 
Al [%] 0,0400 0,0540 0,0300 0,0600 
Cr [%] 0,0500 0,0340 0,1200 0,0200 
Ni [%] 0,0100 0,0220 0,0400 0,0380 
 
Die Phosphorgehalte liegen generell unter 0,025 %. Aus Untersuchungen von Katzung 
u. a. [6] ist zu entnehmen, dass bei derartigen Gehalten keine Beeinflussung des Verzin-
kungsergebnisses vom Phosphor ausgeht. Das Reaktionsverhalten beim Feuerverzinken 
wird mit diesen Stählen somit ausschließlich vom Si-Gehalt beeinflusst.  




Neben der genauen chemischen Zusammensetzung der Stähle wurden die Stahlgefüge 




Abb. 5.1: Gefüge Niedrigsilizium-Stahl; 
Vergrößerung 200fach 




Abb. 5.3: Gefüge Sebisty-Stahl; Vergröße-
rung 200fach 
Abb. 5.4 Gefüge Hochsilizium-Stahl; Ver-
größerung 200fach 
 
Helle Bereiche in den Abbildungen 5.1 bis 5.4 zeigen Strukturen, welche ausschließlich 
aus α-Mischkristallen bestehen. Im Gegensatz dazu sind die dunklen Bereiche perliti-
sche Körner, die aus Zementit (Fe3C) aufgebaut sind. Die schwarze Farbe des Perlits 
resultiert aus dem Kohlenstoff, der im Zementit enthalten ist.  
 
Das Gefüge des Niedrigsilizium-Stahls (Abb. 5.1) besteht aus einem feinkörnigen Ferrit / 
Perlit Gefüge. Der Sandelin-Stahl (Abb. 5.2) besitzt ein grobkörnigeres ferritisches Gefü-
ge. Demnach ist nur wenig Kohlenstoff an den Korngrenzen und in der Kornmatrix in 
Perlitform abgelagert, was auch aus Tabelle 5.1 hervor geht. Das Gefüge des Sebisty-
Stahls (Abb. 5.3) ähnelt dem des Niedrigsilizium-Stahls, mit dem Unterschied, dass der 
Sebisty-Stahl grobkörniger ist. Es handelt sich wiederum um ein ferritisch / perlitisches 




Gefüge. Das ferritisch / perlitische Gefüge des Hochsilizium-Stahls (Abb. 5.4) ist feinkör-
nig und besitzt eine gewisse Zeiligkeit.  
 
Zur vollständigen Charakterisierung der eingesetzten Stähle wurde ihre Mikrohärte be-
stimmt, sodass alle wesentlichen Ausgangsbedingungen, die durch die zu verzinkenden 
Stähle gegeben sind, ermittelt wurden.  
 






aus 10  
Messungen 
121,1 HV 109,8 HV 129,1 HV 169,1 HV 
  
Die Härte eines Stahls gibt u. a. einen Hinweis auf dessen Zugfestigkeit. Den Mikrohär-
tewerten in Tabelle 5.2 kann damit entnommen werden, dass es sich bei allen vier Stäh-
len um normalfestes Material mit Zugfestigkeitswerten zwischen 370 N/mm2 und 520 
N/mm2 handelt. Leichte Unterschiede im Vergleich der vier Stähle bestehen darin, dass 
der Hochsilizium-Stahl härter und der Sandelin-Stahl etwas weniger hart als Niedrigsilizi-
um- und Sebisty-Stahl ist. Auswirkungen auf das Wachstumsverhalten der Zinküberzüge 
sind damit nicht verbunden.  
 
 
5.1.2 Eingesetzte Zinkschmelzen 
 
Es wurden insgesamt sechs unterschiedlich legierte Zinkschmelzen verwendet, die 
hauptsächlich im Zinn-, Nickel-, Blei-, und Wismut-Gehalt variieren. Die Formulierung 
dieser sechs Modellschmelzen wurde so gewählt, dass sie einerseits an Schmelzen an-
gelehnt sind, die in der Praxis eingesetzt werden oder wurden, andererseits soll die Sys-
tematik in der Probenmatrix möglichst viele Aussagen zur Wirkung der einzelnen Legie-
rungselemente zulassen. Die Tabelle 5.3 zeigt die vorgesehenen Sollwerte der relevan-




















Bei Schmelze 1 handelt es sich um die konventionelle ZnPb-Schmelze, die am niedrigs-
ten legierte Schmelze mit Praxistauglichkeit. Schmelze 1 dient als Referenz. Sie wird für 
grundlegende Untersuchungen zum Temperatureinfluss, zur Tauchdauer sowie anderer 
Parameter eingesetzt. Alle weiteren Schmelzen werden üblicherweise als legierte 
Schmelzen bezeichnet. Durch weitere Legierungselemente wird versucht, das Verzin-
kungsverhalten positiv zu beeinflussen.  
 
Eine wichtige Kategorie legierter Schmelzen sind Nickel legierten Schmelzen 2 und 3. 
Für ein gutes Verzinkungsergebnis braucht eine Zinkschmelze zusätzlich noch Elemen-
te, welch die Oberflächenspannung reduzieren. Dies erreicht man durch Zugabe von Pb 
(Schmelze 2) und Bi (Schmelze 3) in praxisüblichen Konzentrationen. Eine zweite Kate-
gorie von legierten Zinkschmelzen sind Sn- und Ni-haltige Schmelzen. Die Schmelzen 4, 
5 und 6 sind klassische Vertreter, die so oder ähnlich mit den entsprechenden Pb-
und/oder Bi-Gehalten eingesetzt werden. 
 
Die tatsächlichen Elementkonzentrationen der einzelnen Schmelzen wurden durch die 
Entnahme von Schmelzeproben direkt vor der Verzinkung mittels Atomabsorptionsspekt-
roskopie bestimmt. Tabelle 5.4 zeigt somit die Ist-Werte der verwendeten Schmelzen. 
 
Der Vergleich der Soll- und Ist-Werte weist hauptsächlich bei den Schmelzen 1, 2 und 5 
gewisse Abweichungen aus (grau unterlegte Werte). Diese sind allerdings im Praxisbe-
trieb unvermeidlich und in der vorliegenden Größenordnung vertretbar. Die vorgesehene 
Systematik der Probenmatrix leidet darunter nicht. 
 
 




Tabelle 5.4: Zinkschmelzen-Istwerte [Masse-%] 
 
 
5.2 Untersuchungen zum Wasserstoff im Stahl  
 
Im Abschnitt 2.1 wurde bereits beschrieben, dass man nach Arbeiten von Schulz und 
Schubert [23, 24] von einer Beeinflussung der Schichtbildung beim Feuerverzinken 
durch effundierenden Wasserstoff aus dem Stahl ausgeht. Mehrere Wachstumseffekte, 
die bisher keine hinreichende Erklärung fanden, können mit der auf dieser Annahme ba-
sierenden Modellvorstellung im Zusammenhang mit den bekannten Abhängigkeiten der 
Schichtbildung beschrieben werden. Die bisherigen Untersuchungen zu diesem Thema 
beschränken sich auf die Auswirkung des Wasserstoffs im Stahl auf die Struktur des 
Zinküberzuges [23, 24]. Im folgenden Abschnitt wird für eine experimentelle Absicherung 
der Wasserstofftheorie versucht, einen direkten analytischen Nachweis durch Untersu-
chung der Menge und des Diffusionsverhaltens des Wasserstoffs im Stahl zu erbringen. 
Zwischen den Ergebnissen der Wasserstoffanalytik und den unterschiedlichen Aspekten 
des Verzinkungsverhaltens wird dann eine Beziehung gesucht. 
 
 
5.2.1 Gesamtwasserstoffbestimmung im Stahl 
 
Mittels Trägergas-Heisextraktion wurde im Forschungsinstitut für Nichteisenmetalle in 
Freiberg die für die Verzinkungsversuche verwendeten Stahlsorten der Gesamtwa-
serstoff Hges bestimmt. Die Stähle wurden vor der Analyse, gleich der üblichen Verzin-
kungspraxis, mit 15 %iger HCl-Lösung (technisch) ohne Inhibitor 30 Minuten gebeizt. Zur 
Absicherung wurde jeweils eine Dreifachbestimmung durchgeführt. Die Mittelwerte sind 
der Tabelle 5.5 zu entnehmen. 
Rest 0,046 0,043 0,105 1,01 Schmelze 6
Rest < 0,0001 0,674 0,034 0,087 0,92 Schmelze 5
Rest 0,0098 0,796 0,049 0,095 0,31 Schmelze 4
Rest 0,007 0,043 0,048 0,086 0,002 Schmelze 3
Rest < 0,0001 0,705 0,04 0,003 < 0,01 Schmelze 2
Rest < 0,0001 0,804 < 0,01 0,004 < 0,01 Schmelze 1
Zink Al Pb Ni Bi Sn 
Gehalte in % 
0,0079 




Tabelle 5.5: Gehalte an Gesamtwasserstoff in den vier Stahlsorten 
Proben Ergebnisse (Hges.)  
Stahl im Niedrigsilizium-Bereich 0,6 ppm 
Stahl im Sandelin-Bereich 1,7 ppm 
Stahl im Sebisty-Bereich 1,3 ppm 
Stahl im Hochsilizium-Bereich 1,0 ppm 
 
Die Ergebnisse zeigen deutlich, dass die Wasserstoffgehalte im Sandelin-Stahl ein Ma-
ximum haben. Sandelin-Stahl besitzt nach dem Beizen etwa 3-mal so viel Wasserstoff 
wie Stahl im Niedrigsilizium-Bereich. Mit steigendem Si-Gehalt sinkt dann die Löslichkeit 
des Wasserstoffs im Stahl, wie es auch in [37, 39] beschrieben ist. Andererseits besitzt 
der Stahl im Niedrigsilizium-Bereich die geringste Menge an Hges. in Analogie zum reinen 
α-Eisen, dem der Stahl im Niedrigsilizium-Bereich am ähnlichsten ist. Die Analyse des 
Gesamtwasserstoffs erlaubt keine Aussage über den diffusionsfähigen Anteil des Was-
serstoffs bei Verzinkungstemperatur. 
 
 
5.2.2 Geschwindigkeit der Wasserstoffdiffusion im Stahl (Permeationsmessung) 
 
Es wurde die Wasserstoffdurchtrittszeit in Abhängigkeit von den verwendeten Stahlsor-
ten in Anlehnung an DIN EN 10209: „Verfahren zur Ermittlung der Fischschuppenbe-
ständigkeit von Flacherzeugnissen aus Stahl zum Emaillieren“ bestimmt. Die Messungen 
wurden im Forschungs- und Qualitätszentrum Brandenburg GmbH in Eisenhüttenstadt 
durchgeführt. Die gemessene Wasserstoffdurchtrittszeit gibt dabei auch Auskunft über 
die Diffusionsgeschwindigkeit des Wasserstoffs in den unterschiedlichen Werkstoffen. 
Zusätzlich zu den vier Stahlsorten mit ihren unterschiedlichen Silizium-Gehalten (Tab. 
5.1) wurde der Emaillierstahl (Tab. 5.8) als Stahl mit minimierter Wasserstoff-Effusion für 
Vergleichszwecke mit untersucht. Mit dem beschriebenen Messverfahren können nur 
Stahlproben mit einer maximalen Dicke von ca. 3 mm untersucht werden. Das führte zu 
der Notwendigkeit, die 10 mm (Niedrigsilizium-, Sebisty-Bereich) und 12 mm (Hochsilizi-
um-Bereich) dicken Probebleche auf dieses Maß abzufräsen. Da es für die durchzufüh-
rende Untersuchung relevant war, aus welchem Bereich der Stahlbleche die Proben ent-
nommen sind, wurden zwei Probeentnahmestellen, der Kern (die Mitte des jeweiligen 




Stahlbleches) und der Rand (der äußere Bereich einer Seite des jeweiligen Stahlble-
ches) für die Messungen vorbereitet. Bei dem 3 mm dicken Material aus Stahl im Sande-
lin-Bereich und dem 1 mm Blech aus Emaillierstahl war keine Verringerung der Blechdi-
cke notwendig.  
 
Vor der Messung wurden die Proben elektrolytisch entfettet und mit ca. 15 %iger HCl-
Lösung (technisch) gebeizt. Als Prüfflüssigkeit diente eine 6-%ige H2SO4-Lösung mit 
0,25 g/l HgCl2 und 0,5 g/l As2O3. Die Stromdichte wurde auf 0,125 A/cm2 geregelt. Die 
Temperatur der Prüflösung während der Elektrolyse betrug 25°C. Zur Absicherung wur-
de jeweils eine Doppelbestimmung durchgeführt. Die Mittelwerte wurden als Grundlage 
































Messung im Kernbereich der Probe
Messung im Randbereich der Probe
Messung der gesamten Probe
 
 
Abb. 5.5:  Normierte Wasserstoff-Diffusionsgeschwindigkeit in Abhängigkeit von der 
Stahlsorte und der Art der Probe (Rand; Kern) 
 
Interpretation für den Niedrigsilizium-Bereich 
Geht man von der in der Literatur [40] beschriebenen Wirkung des Si-Gehalts im Stahl 
aus, müssten sich im Niedrigsilizium-Bereich eigentlich die höchsten Diffusionsge-
schwindigkeiten ergeben. Dass dies nicht der Fall ist, hängt möglicherweise mit den Sei-
gerungsvorgängen bei der Stahlherstellung zusammen, durch die sich im Stahlinneren 




(Probe „Kern“) Verunreinigungen ansammeln. Der große Unterschied zwischen den Pro-
ben „Kern“ und „Rand“ belegt eindeutig, dass es sich bei diesem Stahl um einen „Zwei-
zonenstahl“ handelt. Chemisch, strukturell und in Konsequenz daraus unterscheidet sich 
das Löslichkeits- und Diffusionsverhalten des Wasserstoffs im Kernbereich und Randbe-
reich sehr deutlich. Es ist bekannt, dass in Abhängigkeit von Legierungszusätzen, von 
Verunreinigungen und von der Mikrostruktur die Wasserstoffdiffusionsgeschwindigkeit in 
Stählen um Größenordnungen variieren kann. Am größten ist sie im reinen, regelmäßig 
aufgebauten Eisen der Randzone. Dabei ist jedoch anzunehmen, dass die tatsächlich 
sich vom Rest der Stahlprobe unterscheidende Randzone dünner ist als die 3 mm dicke 
Probe „Rand“, so dass hier ein Mittelwert zwischen eigentlicher Randzone und Seige-
rungszone gemessen wurde. Wenn es gelingen würde, die eigentliche Randzone heraus 
zu präparieren, dann müsste theoretisch ihre Diffusionsgeschwindigkeit größer sein als 
die des Sandelin-Stahls.  
Beim Beizen wird die Randzone mit Wasserstoff beladen. Beim Tempern kann der Was-
serstoff durch die erhöhte Temperatur relativ leicht aus der Trap-armen/freien Randzone 
wieder ausgetrieben werden. In gleicher Richtung wirkt auch beim Feuerverzinken die 
Temperaturerhöhung kurz vor dem Eintauchen unmittelbar über der heißen Schmelze. 
Dadurch entsteht eine wasserstofffreie Randschicht. Die gemessene geringe Diffusions-
geschwindigkeit im „Kern“ wirkt zusätzlich dahingehend, dass der Wasserstoff verzögert 
an die Stahloberfläche nachgeliefert wird.  
 
Interpretation für den Sandelin-Bereich 
Die höchste gemessene Durchtrittsgeschwindigkeit respektive Diffusionsgeschwindigkeit 
tritt im Sandelin-Stahl auf. Das Ergebnis liefert ein Indiz für die Anwendbarkeit der postu-
lierten Wasserstoffbeeinflussung der Schichtbildung im Sandelin-Bereich. Durch gleich-
mäßige Wasserstoff-Effusion werden die Legierungsteilchen aufgelockert und in ihrem 
Kristallwachstum gestört. Dadurch bleibt die Bildung kompakter Eisen-Zink-Schichten 
aus, das Schichtwachstum wird aber stark gefördert.  
 
Interpretation für den Sebisty- und Hochsilizium-Bereich 
Die Diffusionsgeschwindigkeit im Sebisty-Bereich nimmt in Übereinstimmung mit der 
Wasserstofftheorie gegenüber dem Sandelin-Bereich ab. In [40] wird dazu erklärt, dass 
eine steigende Trapdichte, die hier durch steigenden Si-Gehalt ausgelöst wird, den Dif-
fusionskoeffizienten senkt. Auch hier ist im Kern eine niedrigere Diffusionsgeschwindig-
keit im Vergleich zum Rand nachweisbar. Warum im Hochsilizium-Bereich die Diffusi-
onsgeschwindigkeit bei der Randprobe wieder ansteigt, kann nur schwer erklärt werden. 




Wahrscheinlich sind Messungenauigkeiten oder systematische Messfehler nicht auszu-
schließen. Wie erwartet, ist im „Kern“ der Diffusionskoeffizient am kleinsten.  
 
Im Emaillierstahl ist entsprechend der Vorhersage die Geschwindigkeit der Wasserstoff-
diffusion außerordentlich gering, was mit seiner extrem hohen Trapdichte verbunden ist. 
Deshalb kann der Emaillierstahl als Bezugspunkt wasserstofffreier Stahl verwendet wer-
den. Auf Emaillierstahl bildet sich eine Struktur des Zinküberzuges aus, die sehr ähnlich 
der im Niedrigsilizium-Bereich ist (siehe Abschnitt 5.3.3).  
 
 
5.2.3  Versuche zur Ermittlung des Effusionsverhaltens 
 
Versuch der experimentellen Bestimmung des effundierenden Wasserstoffs 
Mit einem Multiphasen-Kohlenstoffanalysator RC-412 der Firma LECO wurde der effun-
dierene Wasserstoff aus Stahlproben bei 450°C detektiert. Die Messzeit betrug 10 Minu-
ten (vergleichbare Bedingungen zum Feuerverzinken). Nach einer Reihe orientierender 
Voruntersuchungen wurde versucht, sowohl die Gesamtsumme an effundierenden Was-
serstoff als auch den zeitaufgelösten Wasserstoffaustritt aus dem Stahl aufzunehmen. 
Dabei sollen über vergleichende Untersuchungen Erkenntnisse über das spezifische Dif-
fusionsverhalten der unterschiedlichen Stähle gewonnen werden.  
 
Statistische Voruntersuchung: 
Um das zur Verfügung stehende Messverfahren charakterisieren zu können, wurden 
verschiedene Vorversuche durchgeführt. Zunächst wurden 10 Bestimmungen des Blind-
wertes (Messungen ohne Probe) bei 450°C, 10 Minuten Messzeit durchgeführt und da-
bei die folgenden statistischen Kenngrößen ermittelt: (Angaben in Wasser/ Probenvolu-
men) 
Mittelwert des Blindwertes Bx :     4,5 µg/cm3 
Standardabweichung SA:      ± 9,7 µg/cm3     
Nachweisgrenze des Analysenverfahrens ABN Sxx ⋅+= 3 : 33,6 µg/cm3 
 
Die Standardabweichung ist ein Maß für die Reproduzierbarkeit der Ergebnisse des ver-
wendeten Messverfahrens. Aufgrund großer Schwankungen der Messergebnisse ergibt 
sich eine hohe Standardabweichung. Die sich berechnende relative Standardabwei-
chung von 216 % verdeutlicht die geringe Präzision der Ergebnisse. 





Die Wasserstoffeffusion wurde von zwei Stahlsorten mit je zwei Proben untersucht (Pro-
be 1 und 2 aus Sebisty-Stahl und Probe 3 und 4 aus Niedrigsilizium-Stahl). Die Proben 
wurden im Vorfeld der Messungen durch Beizen mit Wasserstoff beladen bzw. durch 
Tempern von diffusionsfähigem Wasserstoff befreit: 
Beizen: mit 15 %iger HCl-Lösung (technisch), ohne Inhibitor, 30 Minuten 
Tempern: eine Stunde bei 450°C im Muffelofen, ohne Schutzgasatmosphäre 
Dadurch entstanden vier unterschiedliche Proben. Die Ergebnisse sind in Tabelle 5.6 
dargestellt.  
 
Tabelle 5.6: quantitative Messung der Wasserstoffeffusion nach 10 Minuten bei  
450°C (Angaben in Wasser/Probenvolumen) 
Proben Messergebnis 
Sebisty-Stahl, gebeizt 63,7 µg/cm3 
Sebisty-Stahl, gebeizt, getempert 17,7 µg/cm3 
Niedrigsilizium-Stahl, gebeizt 63,4 µg/cm3 
Niedrigsilizium-Stahl, gebeizt, getempert -41,6 µg/cm3 
 
Die Messergebnisse zeigen eine deutliche Verminderung der Wasserstoffeffusion von 
den gebeizten zu den getemperten Proben. Die ermittelten Werte liegen aber an bzw. 
unter der Nachweisgrenze. Zu beachten ist weiterhin, dass die Bestimmungsgrenze des 
Verfahrens ein Vielfaches der Nachweisgrenze ist. Deshalb ist die Auswertung der quan-
titativen Daten erst ab Werten über 100 µg/cm3 mit diesem Verfahren sinnvoll. Damit 
muss festgestellt werden, dass die Messung mit dem verwendeten Kohlenstoffanalysator 
für quantitative Aussagen zu unempfindlich ist. 
 
Relative Messung 
Um den Einfluss von effundierenden Wasserstoff auf die Schichtbildung beim Feuerver-
zinken nachweisen und einschätzen zu können, ist es von besonders großem Interesse, 
die Kinetik der Wasserstoffeffusion direkt zu analysieren. Dazu wurde der zeitabhängige 
Wasserstoffaustritt gemessen und qualitativ vergleichend bewertet. Als Beispiel wird der 
zeitabhängige Verlauf der Wasserstoffeffusion bei Sebisty-Stahl gezeigt:  
 





Abb. 5.6:  Normierte Menge des austretenden Wasserstoffs als Funktion der Zeit; 
Stahl im Sebisty-Bereich gebeizt; 1. Messung 
 
Abb. 5.7:  Normierte Menge des austretenden Wasserstoffs als Funktion der Zeit; 
Stahl im Sebisty-Bereich gebeizt; 2. Messung 
 
Wie in der Abb. 5.6 ersichtlich, tritt ein deutliches Maximum bei 300 Sekunden nach ei-
nem kleineren Maximum bei 60 Sekunden auf. Dazwischen befindet sich eine Zeitzone, 
in der wenig Wasserstoff austritt. Diese Pause in der Wasserstoffeffusion zwischen 60 
und 120 Sekunden stimmt zeitlich mit der Phase beim Verzinken im Sebity-Bereich 
überein, in der sich eine geschlossene und kompakte δ1-Phase bei der Verzinkungstem-
peratur von 450°C ausbilden kann, die das im Abschnitt 5.3.1 nachgewiesene paraboli-
sche Wachstum auslöst. Das gemessene Effusionsverhalten des Sebisty-Stahls ent-
spricht somit der Vorstellung des wasserstoffbeeinflussten Schichtwachstums insofern, 
dass kein effundierender Wasserstoff die Bildung einer kompakten δ1-Phase stören 
kann. Der in den ersten 60 Sekunden effundierende Wasserstoff entstammt wahrschein-
lich aus der Randzone des Stahls, für den der Temperaturgradient und damit die Trieb-
 




kraft zur Diffusion besonders stark ist. Der erst nach 300 Sekunden austretende Was-
serstoff hat seine Quelle in inneren Bereichen der Stahlprobe. Dort ist die Diffusion des 
Wasserstoffs in Übereinstimmung mit den elektrochemischen Messungen (siehe Ab-
schnitt 5.2.2) erschwert. Da er somit verzögert effundiert, existiert in Form einer ge-
schlossenen δ1-Phase bereits eine zusätzliche Diffusionsbarriere. Durch Rekombination 
des Wasserstoffs an der Phasengrenze Stahl / δ1 bilden sich Blasen bzw. Poren aus. Auf 
die Phasengrenzstrukturen im Sebisty-Bereich wird im Abschnitt 5.3.3 eingegangen. 
 
In der Abb. 5.7 ist eine 2. zeitabhängige Messung der Probe im Sebisty-Bereich darge-
stellt, die nach der 1. Messung nochmals gebeizt und damit partiell mit Wasserstoff wie-
derbeladen wurde. Dabei ist das typische Verhalten des Sebisty-Stahls aus Messung 1 
bis auf die Anfangseffusion bei 60 Sekunden nicht mehr vorhanden. Vermutlich reicht 
das 30-minütige Beizen nicht aus, um die inneren Bereiche der Stahlprobe nach der 1. 
Messung neu zu beladen. Möglich ist auch, dass Wasserstofftraps in den inneren Stahl-
bereichen durch die Temperatur bei Messung 1 irreversibel ausgeheilt sind. Eine Wie-
derbeladung der Stahlprobe mit Wasserstoff auf den Gehalt des Ausgangszustandes 
(siehe Tabelle 5.5). ist somit nicht möglich. 
 
Auswertung 
Der verwendete Kohlenstoffanalysator und die Art der Messung eignen sich nur bedingt 
für die Untersuchungen des aus dem Stahl austretenden Wasserstoffs. Das Gerät ist für 
die hier zu analysierenden sehr geringen Gehalte zu unempfindlich. Absolute Werte der 
Konzentration des diffusionsfähigen Wasserstoffs konnten hierbei nicht mit der erforder-
lichen statistischen Sicherheit erreicht werden, vergleichende Aussagen sind aber mög-
lich. Die zeitabhängige Wasserstoffeffusion bei Stahl im Sebisty-Bereich korreliert mit 
den Beobachtungen der rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen in 5.3.3, und 
damit der Interpretation der Blasenstrukturen im Zinküberzug.  
 
Die Übertragung der Ergebnisse auf das Feuerverzinken ist begrenzt, da die dem Was-
serstoff gegenübertretende Zinkbarriere hier fehlt. Weiterhin verzunderte die Oberfläche 
des Stahls durch die hohen Temperaturen stark. Beim Feuerverzinken hingegen ist im-
mer eine aktive Oberfläche des Stahls gegeben. Zunderschicht und Zinkschicht bilden 
unterschiedliche Effussionswiderstände Die Messergebnisse können daher nur grobe 
Anhaltspunkte für eine Beeinflussung des Feuerverzinkens durch den Wasserstoff sein.  
 
 




Halbquantitative Erfassung der Wasserstoffeffusion 
 
 
Abb. 5.8: Kornlockerungen im Niedrigsilizi-
um-Stahl; Vergrößerung 7000 x;   
                445°C, 15 min 
 
Abb. 5.9: Kornlockerungen im Sandelin-
Stahl; Vergrößerung 7000 x;  
445°C, 15 min 
 
Die Effusion von Wasserstoff während des Verzinkens hinterlässt auch im Stahl deutli-
che Spuren. Diese sind zu beobachten, wenn man nach dem Verzinkungsvorgang die 
Stahloberfläche untersucht. Es handelt sich dabei um Korngrenzenaufweitungen und 
Kornlockerungen (Abb. 5.8, 5.9). Die beschriebenen Veränderungen treten aber nur 
dann auf, wenn dem Wasserstoff eine Durchtrittshemmung im Zinküberzug entgegen-
steht und er dadurch an der Phasengrenze Stahl/Zinküberzug zu molekularem Wasser-
stoff rekombiniert. Die Höhe dieser Hemmung hängt vom Gefügezustand des Zinküber-
zuges ab. Diffusionshindernisse stellen insbesondere dichte Legierungsschichten aus δ1-
Phase dar. Um die Auswirkung der Wasserstoffeffusion an unterschiedlichen Stahlsorten 
nun miteinander vergleichen zu können, musste unabhängig vom Si-Gehalt im Stahl ein 
Gefüge mit kompakter δ1-Phase aufwachsen. Hierzu bot sich die Verwendung einer Sn-
haltigen Schmelze an, da bei dieser im gesamten Si-Bereich reduzierte Zinkauflagen mit 
kompakten Legierungsschichten entstehen [12]. 
 
Die vom effundierten Wasserstoff hinterlassenen Spuren an der Stahloberfläche bieten 
die Möglichkeit der halbquantitativen Erfassung der Wasserstoffeffusionsneigung der 
Stähle. Hierzu wurde versucht, am Querschliff die Zahl der Veränderungen in der Stahl-
oberfläche pro Millimeter Querschlifflänge durch Auszählen zu ermitteln. Untersucht 
wurden die 4 typischen Stahlsorten mit unterschiedlichem Si-Gehalt, die in Sn-haltiger 
Schmelze feuerverzinkt wurden (2,67% Sn, 445°C, 15 min). Die Schadstellen wurden bei 
7000-facher Vergrößerung auf einer Schlifflänge von 20 mm erfasst. Das Ergebnis ist in 
Tabelle 5.7 dargestellt. 




Tabelle 5.7: Zahl der wasserstoffinduzierten Schadstellen N in der Stahloberfläche pro 
Millimeter Querschlifflänge in Abhängigkeit vom Si-Gehalt des Stahles 
 
 N / mm 
Stahl im Niedrigsilizium-Bereich 30 
Stahl im Sandelin-Bereich  28 
Stahl im Sebisty-Bereich 3,4 
Stahl im Hochsilizium-Bereich 1,6 
 
Die Untersuchungen liefern zwar keine Absolutwerte der Effusionsstromdichte des Was-
serstoffs, sind aber dafür praxisnah, da sie unter Verzinkungsbedingungen ermittelt wur-
den, während die Wasserstoffanalytik im Stahl nur Effusionswerte in die Gasphase hin-
ein liefert. Die Werte bestätigen qualitativ, dass die Neigung des Stahles zur Wasserstof-
feffusion mit steigendem Si-Gehalt abnimmt. Vom Sandelin- zum Sebisty-Stahl hin 
nimmt die Zahl der Veränderungen stark ab, während zwischen Niedrigsilizium- und 
Sandelin-Stahl einerseits bzw. zwischen Sebisty- und Hochsilizium-Stahl andererseits 
nur geringe Unterschiede existieren. Die Unterschiede im Verzinkungsverhalten 
zwischen Niedrigsilizium- und Sandelin-Stahl liegen nach den gewonnenen Erkenntnis-
sen vor allem im Vorhandensein einer gas- und verunreinigungsarmen Randzone. 
 
 
5.2.4 Auswertung: Wasserstoff aus Baustahl beim Feuerverzinken 
 
Die Ergebnisse bestätigen die Möglichkeit, dass effundierender Wasserstoff die Schicht-
bildung beim Feuerverzinken beeinflussen kann. Die in den nachstehenden drei Punkten 
zusammengefassten Tendenzen zur Waserstoffdiffusion wurden gemessen bzw. erge-
ben sich indirekt aus den Messungen. Diese Ergebnisse korrelieren mit verschiedenen 
beim Verzinken beobachteten Wachstumseffekten. Mögliche Beeinflussungen der Gefü-
geausbildungen beim Feuerverzinken durch effundierenden Wasserstoff wurden bereits 
unter Punkt 5.2.2 im Detail interpretiert:     
 
1) Die Neigung des Stahls zur Wasserstoffeffusion nimmt mit steigendem Si-Gehalt ab, 
bis sie bei Stahl im Hochsilizium-Bereich praktisch Null ist. Im Vergleich zum gemesse-








Stahl im Niedrigsilizium-Bereich: Hges. = 0,6 ppm    davon   Hdiff. = 0,6 ppm (Annahme) 
Stahl im Sandelin-Bereich:  Hges. = 1,7 ppm    davon   Hdiff. = 1,4 ppm (Annahme) 
Stahl im Sebisty-Bereich:  Hges. = 1,3 ppm    davon   Hdiff. = 0,3 ppm (Annahme) 
Stahl im Hochsilizium-Bereich: Hges. = 1,0 ppm    davon   Hdiff. = 0 ppm    (Annahme) 
 
Diese Tendenz des diffusionsfähigen Wasserstoff-Gehaltes (Hdiff.) im Stahl ist zu erwar-
ten, da die Anzahl der Traps im Stahl mit steigendem Si-Gehalt zunimmt. Durch die stei-
gende Menge an gebundenem Wasserstoff (HTrap) sinkt damit die Menge an diffusions-
fähigem Wasserstoff (Hdiff.) entsprechend der Beziehung  Hdiff. = Hges. - HTrap. 
 
2) Unter Berücksichtigung der Ergebnisse der Permeationsmessung lässt sich weiterhin 
ableiten, dass:  
- für Stahl im Niedrigsilizium-Bereich aus Sicht des Wasserstoffverhaltens eine 
Zweiteilung existiert. Die Diffusion aus der verunreinigungsarmen Randzone findet 
schnell statt, da dem vollständig diffusionsfähigen Wasserstoff keine Fremdelemente 
oder ähnliche Hindernisse im Stahlgefüge gegenüberstehen. Die Diffusion aus den 
inneren Bereichen der Stahlprobe ist im Vergleich dazu gehemmt, da Verunreini-
gungen, Gitterfehler und Ähnliches den Wasserstoff behindern.  
 
- Stahl im Sandelin-Bereich die höchste Permeationsgeschwindigkeit und Wasser-
stoff-Konzentration. besitzt. Damit ist bei diesem Stahl der höchste Effusionsstrom 
anzunehmen. Eine Beeinflussung des Kristallwachstums beim Verzinken ist wahr-
scheinlich. 
 
- bei Stahl des Sebisty- und Hochsilizium-Bereichs bereits deutlich Silizium im Stahl-
gefüge enthalten ist. Die Diffusionsfähigkeit des Wasserstoffs ist dadurch deutlich 
gesenkt. Das Kristallwachstum wird deshalb weniger bzw. nicht durch Wasserstoff 
gestört. 
 
3) Aus der direkten Messung der effundierenden Wasserstoffmenge ergibt sich qualitativ, 
dass es für jede Stahlsorte eine charakteristische Effusionsstromkurve gibt. Für den 
Stahl im Sebisty-Bereich erscheint das Maximum der zeitabhängigen Wasserstoffeffusi-
on bei ca. 300 sec für die Erklärung des Sebisty-Effektes sehr interessant (siehe Ab-
schnitt 5.3.2).  
 
 




5.3  Konventionelle ZnPb-Schmelze  
 
Bei der konventionellen ZnPb-Schmelze handelt es sich um die älteste Schmelzeformu-
lierung für das Stückverzinken (siehe Abschnitt 2.2). Sie dient für alle weiteren Untersu-
chungen mit komplexeren Zinkschmelzen als Referenz. 
 
 
5.3.1 Wachstumsverhalten der Zinküberzüge  
 
In diesem Abschnitt wird die Wirkung der Verzinkungsparameter - Silizium-Gehalt im 
Stahl, Schmelzetemperatur, Tauchdauer - auf die Schichtdicken der Zinküberzüge be-
schrieben. Die Schichtdicke ist ein besonders wichtiges und aussagekräftiges Kriterium 
des Verzinkungsvorganges und nicht nur ein rein äußerliches Merkmal der Zinkschicht. 
Sie gibt Hinweise auf innere Vorgänge beim Verzinken, die in der Phase des Aufwach-
sens eine Rolle gespielt haben. Die Kinetik des Wachstums der Eisen-Zink-Phasen kann 
damit transparent gemacht werden.  
 
Alle Proben wurden direkt nach dem Verzinken im Wasserbad abgeschreckt, um durch 
das schnelle Abkühlen des Verzinkungsgutes Nachlegierungsvorgänge weitestgehend 
zu unterbinden. Die Schichtdickenkurven werden graphisch dargestellt und kurz erläu-
tert.  
 
Einfluss der Schmelzetemperatur und der Tauchdauer (Versuchsserie 1) 
Es wird die Zinkschmelzetemperatur von 435°C bis 550°C und die Tauchdauer (Verweil-
zeit der Proben in der Zinkschmelze) von 1 bis 10 Minuten variiert. Eine Tauchdauer von 
einer Minute ist in der Praxis nicht realisierbar. Dennoch wurden diese kurze Zeit in die 
Untersuchungen mit einbezogen, da die Anfangsphase des Verzinkens über die Reakti-
onsgeschwindigkeit des weiteren Verzinkungsvorganges entscheidet. Die in Versuchsse-
rie 1 hergestellten Proben werden weiterhin im Abschnitt 5.3.3 für Gefügeuntersuchun-
gen zur Charakterisierung des Zinkschichtaufbaus verwendet.  
 
Die Abbildungen 5.10a bis 5.10d zeigen das Schichtwachstum in Abhängigkeit von der 
Tauchdauer. Auf Niedrigsilizium-Stahl unter 0,03 % Si (Abb. 5.10a) entstehen bis auf die 
Verzinkung bei 500°C stets dünne Zinküberzüge unter 120 µm nach einem paraboli-
schen Zeitgesetz. Auffällig ist das strickt lineare Wachstum des Überzuges bei etwa 
500°C mit einer ca. dreifach höheren Wachstumsgeschwindigkeit als im Normaltempera-




turbereich. Bei kurzer Tauchdauer von 1 Minute sind die Überzüge unabhängig von der 
Temperatur immer unter 80 µm dünn. Das trifft für alle untersuchten Stähle zu.  
 
Die Abb. 5.10b zeigt das Wachstumsverhalten der Zinküberzüge auf Stahl im Sandelin-
Bereich (0,03 bis 0,12 % Si). Die höchsten Wachstumswerte treten im Normaltempera-
turbereich zwischen 450°C und 470°C auf mit etwa 45 µm/min bei 460°C. Mit Ausnahme 
der niedrigen und hohen Temperaturen (435°C und 550°C) verläuft das Schichtwachs-
tum linear. Das bedeutet, dass keinerlei Hemmungen oder begrenzende Faktoren die 
Eisen-Zink-Reaktion stören. Bei 550°C entstehen auf dem sonst so reaktiven Stahl un-
abhängig von der Tauchdauer immer nur ca. 40 µm dicke Überzüge. 
 
Im Sebisty-Bereich (0,12 bis 0,28 % Si) werden die höchsten Schichtdicken bei den nied-
rigsten Verzinkungstemperaturen (435°C bzw. 445°C) beobachtet (Abb. 5.10c), die 
Schichtdicken sinken mit steigender Schmelzetemperatur (Sebisty-Effekt). Mit starkem, 
linearem Wachstumsverhalten bildet wieder die Verzinkung bei 500°C eine Ausnahme. 
Im Hochtemperaturbereich um 550°C geht die Wachstumsgeschwindigkeit stark zurück 
und die Überzugsdicke liegt bei etwa 70 µm. 
 
In der Abb. 5.10d sind die Verhältnisse für Stahl im Hochsilizium-Bereich (>0,28 % Si) 
dargestellt. Die höchste Wachstumsgeschwindigkeit wird bei 460°C erreicht, mit einem 
nur geringfügig niedrigeren Wert von 40 µm/min als im Sandelin-Bereich. Das Schicht-
wachstum verläuft nach einem linearen Zeitgesetz, mit Ausnahme der Hochtemperatur-
verzinkung, wo bei allen untersuchten Stählen ein parabolisches Zeitgesetz festzustellen 
ist. Dieses bedingt die niedrige Schichtdicke von ca. 60 µm oberhalb 530°C. 
 





































Abb. 5.10a: Dicke der Überzüge in Abhängigkeit von der Tauchdauer bei Stahl im 







































Abb. 5.10b: Dicke der Überzüge in Abhängigkeit von der Tauchdauer bei Stahl im San-



















































Abb. 5.10c: Dicke der Überzüge in Abhängigkeit von der Tauchdauer bei Stahl im  






































Abb. 5.10d: Dicke der Überzüge in Abhängigkeit von der Tauchdauer bei Stahl im 



















Die Abb. 5.11 vergleicht nur die Schichtdicken der Verzinkung bei 500°C. Auf allen vier 
Stählen wachsen die Überzüge nach einem linearen Zeitgesetz, wobei der Sandelin-
Stahl signifikant die höchste Wachstumsgeschwindigkeit besitzt. Die Ursache dafür sollte 
aus Sicht der Wasserstofftheorie der Schichtbildung an dem postulierten stetigen und 
starken Wasserstoffaustritt des Stahles im Sandelin-Bereich liegen der ein besonders 
aufgelockertes Gefüge der Eisen-Zink-Phasen bewirkt, worauf später noch eingegangen 
wird. Aus der Abb. 5.11 wird auch ersichtlich, dass die Reaktionsgeschwindigkeit bei et-
wa 500°C für alle anderen untersuchten Stähle ähnlich ist, d. h. die anderen Baustähle 
verzinken nach gleichem, dem linearen Zeitgesetz folgendem Mechanismus. In der Lite-
ratur [10] wird oft der bei 500°C vorhandene Reaktivitätspeak nur der Verzinkung von 
Stahl im Niedrigsilizium-Bereich zugeschrieben. Vielmehr ist es aber so, dass bei Stahl 
im Niedrigsilizium-Bereich die verhältnismäßig hohen Schichtdicken besonders auffallen, 
da die bei diesem Stahl sonst üblichen Schichtdicken deutlich unter 100 µm liegen.  































Abb. 5.11: Dicke der Überzüge in Abhängigkeit von der Tauchdauer bei 500°C 
Schmelzetemperatur  
 
Neben der zeitabhängigen gibt auch die temperaturabhängige Darstellung übersichtlich 
die Zusammenhänge wieder. Die Abbildungen 5.12a bis 5.12d stellen den Schichtdi-
ckenverlauf in Abhängigkeit von der Schmelzetemperatur dar. In Abb. 5.12a ist der im 
Niedrigsilizium-Bereich markante Anstieg der Reaktivität gut zu erkennen. Beginnend bei  




480°C steigen die Schichtdicken mit der Temperatur und Verzinkungsdauer stark an. 
Evtl. noch vorhandene schichtdickenreduzierende Reaktionshemmungen werden über-
wunden und es findet ein Wechsel vom parabolischen zum linearen Wachstum statt. Bei 
500°C ist dann ein Maximum erreicht. Bei weiterer Temperaturerhöhung sinken die 
Schichtdicken wieder ab, bis es bei ca. 530°C zu einem erneuten Wechsel des Reakti-
onsverhaltens kommt. Dieses Verhalten entspricht genau dem, das Horstmann für die 
Reaktion zwischen Zink und reinem α-Eisen beschreibt [10]. Das kann als Indiz dafür 
gewertet werden, dass die besondere Randzone des Stahls im Niedrigsilizium-Bereich 
dem reinen α-Eisen ihrer Mikrostruktur und chemischen Zusammensetzung sehr nahe 
kommt. Das Verzinkungsverhalten ist  annähernd identisch. 
Bei sehr kurzer (einminütiger) Verzinkung existieren noch keine Schichtdickenunter-
schiede. Bemerkenswert ist auch, dass so gut wie keine Temperaturabhängigkeit der 
Schichtdicken im Normaltemperaturbereich zwischen 435 und 460°C vorhanden ist.  
 
Die Abb. 5.12b zeigt die Temperaturabhängigkeit des Schichtwachstums des Sandelin-
Stahls. Die schon diskutierten höchsten Wachstumswerte im Sandelin-Maximum bei  
460°C sind dabei markant. Kurzes Tauchen minimiert diesen Effekt, ein deutliches San-
delin-Maximum tritt erst bei einer Tauchdauer > 5 Minuten auf. Damit empfiehlt es sich 
also, möglichst kurze Tauchdauern einzuhalten. Bei 550°C entstehen unabhängig von 
der untersuchten Tauchdauer gleiche und niedrige Überzugsdicken.  
 
Die Charakteristik des Stahls im Sebisty-Bereich wird in Abb. 5.12c deutlich. Bei 10 Mi-
nuten Tauchdauer ist im Normaltemperatur-Bereich der Sebisty-Effekt stark ausgeprägt, 
d.h. zwischen 445°C und 470°C tritt ein deutlicher Schichtdickenabfall ein. Der Tempera-
turbereich bei 500°C und der Hochtemperaturbereich bei 550°C sind wieder gesondert 
zu betrachten, da offensichtlich völlig andere Wachstumsbedingungen gegeben sind. 
Alle typischen Schichtdicken-Effekte bilden sich auch hier erst oberhalb von 5 Minuten 
Tauchdauer deutlich aus. 
   
Das Ergebnis der Verzinkung im Hochsilizium-Bereich (Abb. 5.12d) ähnelt hinsichtlich 
der Schichtdicken sehr dem Sandelin-Bereich. Auf die deutlichen Unterschiede im Gefü-
geaufbau wird später eingegangen. 
 































Abb. 5.12a: Dicke der Überzüge in Abhängigkeit von der Schmelzetemperatur bei Stahl 


































Abb. 5.12b: Dicke der Überzüge in Abhängigkeit von der Schmelzetemperatur bei Stahl 
im Sandelin-Bereich (0,0375 bis 0,12 % Si) 






























Abb. 5.12c: Dicke der Überzüge in Abhängigkeit von der Schmelzetemperatur bei Stahl 
































Abb. 5.12d: Dicke der Überzüge in Abhängigkeit von der Schmelzetemperatur bei Stahl 
im Hochsilizium-Bereich (Si > 0,28 %) 




Weiterhin interessant ist die Abhängigkeit der Schichtdicke vom Silizium-Gehalt des 
Stahls (Abb. 5.13a). Bei dieser Darstellung ist allerdings zu beachten, dass das Verzin-
kungsverhalten der Stähle in Abhängigkeit vom Si-Gehalt nach unterschiedlichen Me-
chanismen verläuft. Die eingezeichneten Kurven sind daher sachlich nicht zu diskutieren. 
Die Tatsache, dass wahrscheinlich aus Gewohnheit in der Literatur (siehe Abb. 2.4) und 
der Praxis mit dieser Darstellungsart gearbeitet wird, erschwert aber letztendlich das 
Verständnis der komplexen Verzinkungsvorgänge und täuscht Kontinuität vor, wo eigent-
lich unterschiedliche diskrete Einzelzustände vorliegen.  
 
Die vier untersuchten Stähle unterscheiden sich in ihrem Verzinkungsverhalten bei  
500°C nur wenig und bei 550°C, also im Hochtemperatur-Bereich, gar nicht mehr. Im 
Normaltemperaturbereich, speziell zwischen 435 und 460°C, sind alle bekannten Phä-
nomene im Verzinkungsverhalten der Stähle deutlich ausgebildet. Die Abb. 5.13b soll 
diese Effekte mit Darstellung nur drei typischer Verzinkungstemperaturen noch besser 
herausstellen. Dabei handelt es sich um das Sandelin-Maximum, den Sebisty-Effekt, die 
fehlende Temperaturabhängigkeit im Niedrigsilizium-Bereich und die relativ hohen 
Schichtdicken im Hochsilizium-Bereich.  
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Abb. 5.13b: Detail der Abb. 5.13a - Dicke der Überzüge in Abhängigkeit vom Si-Gehalt 
im Stahl bei 10 Minuten Tauchdauer im Normaltemperatur-Bereich 
 
 
5.3.2 Spezielle Wachstumseffekte 
 
Während im Abschnitt 5.3.1 die grundlegende Abhängigkeit der Eisen-Zink-Reaktion mit 
konventioneller ZnPb-Schmelze von der Schmelzetemperatur, der Tauchdauer und dem 
Si-Gehaltes im Stahl untersucht und interpretiert wurde, werden hier Wachstumseffekte 
im Detail diskutiert, die zur weiteren Klärung der Schichtbildungsvorgänge beim Feuer-
verzinken beitragen können.  
 
Verzinken elektrochemisch abgeschiedener Reineisenschichten (Versuchsserie 2) 
Um den Einfluss der unmittelbaren Stahloberfläche und deren chemischen Zusammen-
setzung auf den Schichtbildungsmechanismus zu untersuchen, wurde für orientierende 
Versuche auf den vier Stahlsorten eine Reineisenschicht elektrolytisch aufgebracht. Au-
toren in [41, 42] stellten fest, dass eine vor dem Feuerverzinken elektrolytisch abge-
schiedene Reineisenschicht die Zinkauflage auf Si-haltigen Stählen merklich verringert. 









Die metallographische Aufnahme Abb. 5.14 zeigt am Beispiel von Hochsilizium-Stahl, 
dass die aus phosphorsaurem Elektrolyten abgeschiedene α-Eisen-Schicht dicht und 




Abb. 5.14: 100 µm dicke, elektrolytisch abgeschiedene Reineisenschicht auf der  
Oberfläche einer Stahlprobe im Hochsilizium-Bereich (0,32 % Si) 
 
Unabhängig von der Art des galvanisierten Grundwerkstoffes wurden beim Verzinken 
aller Stähle dünne Zinküberzüge von 80 bis 100 µm erhalten, analog denen auf Niedrig-
silizium-Stahl. Aus der Untersuchung ergeben sich damit zwei wesentliche Aussagen:  
- Die chemische Zusammensetzung der unmittelbar reagierenden Stahloberfläche 
ist entscheidend für das Resultat der Verzinkung, 
- Das Verzinkungsverhalten der Reineisenschicht in Bezug auf Schichtdicke und 
Schichtwachstum ist identisch mit dem von Baustahl im Niedrigsilizium-Bereich. 
Das ist ein Beleg dafür, dass sich bei der Stahlherstellung eine für das Verzin-
kungsverhalten des Niedrigsilizium-Stahls charakteristische Randzone bildet, die 
reinem α-Eisen ähnlich sein muss. 
 
Verzinkungsverhalten von Emaillierstahl (Versuchsserie 3) 
Es wurde ein warmgewalzter emaillierfähiger Stahl mit einer Blechdicke von 1 mm und 








Tabelle 5.8: chemische Zusammensetzung des verwendeten Emaillierstahls 
Si [%] P [%] C [%] Mn [%] S [%] Cu [%] Al [%] Cr [%] Ni [%] 
0,038 0,0140 0,0074 0,2810 0,0230 0,0290 0,0120 0,0440 0,0340 
 
Trotz eines Silizium-Gehaltes von 0,038 %, der im Sandelin-Bereich liegt, verhält sich 
der untersuchte Emaillierstahl genau wie Stahl im Niedrigsilizium-Bereich (Abb. 5.15). Es 
existiert keine gesteigerte Reaktivität ausgewiesen durch lineares Wachstum im Normal-
temperatur-Bereich, wie es für einen Sandelin-Stahl charakteristisch wäre. Damit ist 
beim Emaillierstahl das Verzinkungsverhalten vom Siliziumgehalt im Stahl entkoppelt. 
Der Unterschied des Emaillierstahls im Vergleich zum Sandelin-Stahl liegt in einer cha-
rakteristischen Besonderheit. Die Mikrostruktur des Emaillierstahls ist so eingestellt, dass 
Waserstoff-Traps die Effusion von Wasserstoff verhindern. Diese Beobachtung ist ein 
weiterer Hinweis darauf, dass Wasserstoff die Schichtbildung beim Feuerverzinken, hier 


























Abb. 5.15: Dicke der Überzüge in Abhängigkeit von der Schmelzetemperatur bei  
Emaillierstahl   
 
Im Temperaturbereich um 500°C und im Hochtemperatur-Bereich über 530°C verhält 
sich Emaillierstahl genau wie alle anderen Baustähle. Das lineare Wachstum mit einem 




Maximum bei etwa 500°C geht bei weiterer Temperaturerhöhung in ein parabolisches 
Wachstum über. Damit bestätigt sich, dass in diesen beiden Temperaturbereichen die 
Verzinkung nicht durch Wasserstoffeffusion und nur geringfügig durch die chemische 
Zusammensetzung der Stähle beeinflusst wird, da Emaillierstahl ja keinen Wasserstoff 
abgibt, aber trotzdem das bekannte Verhalten in diesen beiden Bereichen vorhanden ist. 
Es sollten thermodynamische Ursachen sein, die die Schichtbildung in diesem Tempera-
turbereich dominieren. Effekte, welche die Kinetik steuern, also z. B. die Wasserstoffef-
fusion oder Transportbarrieren werden wahrscheinlich davon überlagert.  
 
Verzinkungsverhalten von Stahl im Sebisty-Bereich bei 455°C (Versuchsserie 1) 
Genauere Untersuchungen am Stahl im Sebisty-Bereich wurden aufgrund der Sonder-
stellung seines Verzinkungsverhaltens durchgeführt. Wie im Abschnitt 2 erläutert wurde 
und auch oben beschriebene Untersuchungen zeigen, findet hier eine Umkehr des nor-
malen Verzinkungsverhaltens statt (Sebisty-Effekt), deren Ursache näher untersucht 
werden sollte. Gefügeuntersuchungen der Zinküberzüge auf Sebisty-Stahl, die im Ab-
schnitt 5.3.3 ausgewertet werden, sowie die nachstehend beschriebene Wärmebehand-
lung der Stähle vor dem Verzinken, ergänzen die Untersuchungen zum Sebisty-Effekt.   
 
Wie aus der Darstellung der eigenen experimentellen Ergebnisse in Abb. 5.16 ersicht-
lich, verringert sich die Schichtdicke mit steigender Temperatur. Damit wurde der Se-
bisty-Effekt reproduziert. Auch die einzelnen Kurvenverläufe stimmen mit dem in Abb. 
2.6 skizzierten Verhalten überein. Bei 445°C ist die Wachstumsrate am größten. Diese 
Rate beobachtet man bis 5 Minuten auch bei 460°C, was für die Praxis wichtig sein soll-
te. Erst dann knickt die Kurve ab. Es muss also eine Transportbarriere wirken, welche 
die Verzinkungsgeschwindigkeit nachhaltig hemmt. Bei 470°C tritt diese Transporthem-
mung offensichtlich sehr zeitig oder sofort auf, sodass nur die gehemmte Verzinkungs-
geschwindigkeit zu beobachten ist. Das zeitliche Einsetzen der Transporthemmung ist 
somit stark von der Temperatur abhängig. Dieser Zeitpunkt bestimmt maßgeblich die 
Dicke der aufwachsenden Zinkschicht. Die bei 470°C entstehenden Zinküberzüge sind 
sehr dünn und überschreiten 100 µm kaum. 
 

































Abb. 5.16: Dicke der Überzüge in Abhängigkeit von der Tauchdauer bei Stahl im Se-
bisty-Bereich 
 
Zur genaueren Beschreibung der Wachstumskurve wurde eine weitere Versuchsserie 
bei 455°C mit ausgedehnter Tauchdauer durchgeführt. Die Ergebnisse sind in Abb. 5.17 
dargestellt. Der Kurvenverlauf widerspiegelt ein angenähertes parabolisches Wachstum. 
Die Verringerung des Anstiegs mit steigender Tauchdauer ist jedoch weitaus stärker. 
Eine Anpassung der Messwerte gelingt besser mit der Funktion  
 
d(t)  =  a • t 
               b + t 
 
Dieses Ergebnis weist aus, dass neben dem diffusionsbestimmten Wachstum (~ t½) ein 
weiterer Prozess wirken muss. Dieser besteht offensichtlich darin, dass gebildete Ei-
sen/Zink-Phasen von der Schmelze gelöst werden. 
 
Weiterhin wurde mittels Rasterelektronen-Mikroskop der Anteil der δ1-Phase an der Zink-
schicht ausgemessen. Die δ1-Phase ist eine eisenreiche Phase, die bis 620°C stabil ist. 
Sie kann bereits beim Verzinken im Normaltemperaturbereich entstehen. Bildet sie sich 
als kompakte Schicht aus, ist das Schichtwachstum dann diffusionsgesteuert.  
 































Abb.5.17: Dicke der Überzüge in Abhängigkeit von der Tauchdauer bei Stahl im Se-
bisty-Bereich und 455°C Schmelzetemperatur 
 
Die Abb. 5.18 zeigt einen nahezu linearen Anstieg der Dicke der δ1-Phase mit zuneh-
mender Tauchdauer. In der Abbildung 5.19 ist zu sehen, dass die Dicke der δ1-Phase als 
Funktion der Dicke des gesamten Zinküberzuges exponentiell ansteigt. Man kann aus 
diesem Diagramm ableiten, dass die δ1-Phase einen beträchtlichen Beitrag zur Verringe-
rung der Wachstumsgeschwindigkeit des Zinküberzuges leistet. Ab einen bestimmten 
Punkt, vermutlich der Zeitpunkt einer vollständig geschlossenen δ1-Phase auf der Stahl-
oberfläche, wächst die δ1-Phase überproportional mehr als die Gesamtschichtdicke des 
Überzugs. Dieser Zeitpunkt liegt bei getesteter Schmelzetemperatur von 455°C etwa bei 
5 Minuten.  
 
Es wurde damit belegt, dass die über 450°C entstehende δ1-Phase die wesentliche Ur-
sache des Sebisty-Effektes ist. Der in vorangegangenen Arbeiten als Ursache benannte 
Blasensaum ist wahrscheinlich eher Folge der schnell an Kompaktheit zunehmenden δ1-





d(t)  =  168,5 • t 
            1,6 + t 
 












 Abb. 5.18: Dicke der δ1-Schicht in Abhän-
gigkeit von der Tauchdauer im Sebisty-
Bereich 
Abb. 5.19: Dicke der δ1-Schicht in Ab-
hängigkeit  von der Dicke des Zinküber-
zuges im Sebisty-Bereich 
 
Einfluss einer Wärmebehandlung der Stähle vor dem Verzinken (Versuchsserie 4) 
Es soll hierbei geklärt werden, was die Ursache für die stark temperaturabhängige Bil-
dung einer kompakten δ1-Phase ist, d.h. warum ausschließlich bei Sebisty-Stahl bei 
450°C eine Änderung der Gefügeausbildung in Form der kompakten δ1-Phase eintritt. 
Bei einer Wärmebehandlung der Proben nach dem Beizen und vor dem Verzinken wird 
diffusionsfähiger Wasserstoff aus dem Stahl ausgetrieben. Auch mit dem Ausheilen 
energiearmer, potentieller Wasserstoff-Traps ist zu rechnen, wodurch ursprünglich ge-
bundener Wasserstoff frei. Die Größe beider Effekte hängt von der Temperatur und der 
Dauer des Temperns ab. Wird ein solcherart wärmebehandelter Stahl feuerverzinkt, 
dann ist ein geändertes Verzinkungsverhalten zu erwarten, wenn effundierender Was-
serstoff tatsächlich die Schichtbildung beeinflusst. Beschrieben ist in der Literatur z. B. 
das Absinken der Überzugsdicke bei Si-haltigen Stählen, wenn der Stahl vor dem Feuer-
verzinken geglüht wurde [4, 21, 43]. Wenn das Schichtwachstum und der Sebisty-Effekt 
durch effundierenden Wasserstoff beeinflusst ist, so sollte es möglich sein, diesen Effekt 
von der eigentlichen Verzinkung zu entkoppeln, d. h. nach Austreiben des effundierbaren 
Wasserstoffs bei erhöhten Temperaturen (Tempern) den Sebisty-Effekt - niedrige 
Schichtdicken bei Verzinkungstemperaturen > 450°C - bereits bei Verzinkungstempera-
turen < 450°C zu erzielen, wo er sonst nicht auftritt. 
 
Das Tempern der vorgebeizten Stahlproben erfolgte über 1 Stunde in einem Muffelofen, 
der Stickstoff als Inertgas (geringer Überdruck) gespült wurden. Danach wurden die Pro-
ben im Wasserbad abgeschreckt. Anschließend wurden sie ohne weitere Oberflächen-
vorbereitung in Flussmittel getaucht und sofort bei 440°C bzw. 455°C und 10 Minuten 





















































Wärmebehandlung variiert (420°C, 470°C, 550°C). Weiterhin wurde anhand des Sebisty-
Stahls getestet, wie sich eine definierte Wiederbeladung mit Wasserstoff durch Beizen 
(10 min, 30 min, 60 min) nach der Temperung in verdünnter Salzsäure auswirkt. Die Er-



































































































































































Abb. 5.20: Schichtdicken von Proben der vier Stahlsorten, die eine Stunde in Stick-
stoffatmosphäre vor dem Verzinken (440°C, 10 min) getempert wurden  
 
Aus Abb. 5.20 ist ersichtlich, dass ein Tempern von Sebisty-Stahl bei 470°C die Schicht-
dicke um ca. 20 bis 25 % und ein Tempern bei 550°C um etwa 40 % auf Werte von we-
niger als 200 µm bzw. weniger als 150 µm bei einer Tauchdauer von 10 Minuten verrin-
gert. Ein erneutes, auch kurzzeitiges Beizen der getemperten Stahlproben führt schnell 
wieder zu höheren Schichtdicken, da die Randzone des Stahls mit Wasserstoff wieder-
beladen wird. Die Verlängerung der Beizzeit bewirkt keine Veränderung der Zinkschicht-
dicke. Die ursprüngliche Zinkschichtdicke wird nicht erreicht. Durch die Wärmebehand-
lung heilen offensichtlich die Wasserstoff-Traps aus (siehe Abschnitt 5.2.3). 
 
Eine mögliche Erklärung dafür, dass trotz Beizen die Ausgangsschichtdicke des unge-
temperten Sebisty-Stahls nicht mehr erreicht wird, kann das Ausheilen von Wasserstoff-












Die ursprüngliche Anzahl der Wasserstoff-Traps kann durch Beizen nicht wieder herge-
stellt werden (wie im Abschnitt 5.2.3 gemessen).  
 
Dieses Ergebnis spricht klar für eine wasserstoffbeeinflusste Schichtbildung beim Feuer-
verzinken. Es zeigt, dass nicht die Verzinkungstemperatur für den Sebisty-Effekt das 
Entscheidende ist, sondern das Austreiben des Wasserstoffs, z. B. durch Tempern bei 
Temperaturen von 470°C und mehr. 
 
Für die Kausalität der Vorgänge des Sebisty-Effektes bedeutet das wahrscheinlich, dass 
eine zeitweise fehlende Wasserstoff-Effusion die Bildung einer kompakten δ1-Phase er-
möglicht, da die Kristalle ungestört wachsen können. Man erzeugt durch Tempern bzw. 
durch die Verzinkungstemperatur eine wasserstoffarme Randzone im Stahl, die dann 





























































































































Abb. 5.21: Schichtdicken auf drei Stahlsorten, die eine Stunde in Stickstoffatmosphäre 
vor dem Verzinken (455°C, 10 min) getempert wurden  
 
Wird bei 450°C und höher verzinkt, spielt ein vorheriges Tempern auf die Schichtausbil-
dung keine Rolle, da der Sebisty-Effekt allein durch die erhöhte Verzinkungstemperatur 
eintritt. Abb. 5.21 zeigt das anschaulich. Niedrigsilizium-, Sandelin- und Hochsilizium-








5.3.3  Gefügeuntersuchungen  
 
In diesem Abschnitt sind die Ergebnisse rasterelektronenmikroskopischer Untersuchun-
gen zusammengestellt, mit denen das Schichtwachstum der Zinküberzüge in Abhängig-
keit vom Si-Gehalt der Stähle, der Verzinkungstemperatur und der Verzinkungsdauer 
verdeutlicht werden kann. Außergewöhnliche Gefügeausbildungen, wie sie z. B. immer 
beim Übergang in einen anderen Verzinkungsbereich durch einen Wechsel der Wachs-
tumsbedingungen auftreten, werden nicht abgebildet und beschrieben, sondern nur cha-
rakteristisch strukturierte Zinküberzüge.  
 
Analytik: Die Bestimmung der gebildeten intermetallischen Eisen/Zinkphasen erfolgte 
mittels Röntgendiffraktometer. Für die Präparation einer analysierbaren Oberfläche mit 
den interessierenden Gefügebereichen wurden dabei eingebettete Zinküberzüge nach 
metallographischer Untersuchung mit einem bestimmten Abtrag bis zur entsprechenden 
Stelle mikrometergenau abgeschliffen. Weiterhin wurden die charakteristischen Gefüge 
der Zinküberzüge mittels EDX über die Messung des Eisengehaltes stets parallel analy-
siert und so den theoretisch möglichen Phasen bzw. Phasenkombinationen  zugeordnet.  
 
Als Bezug der visuellen Auswertung der Eisen-Zink-Phasen wird das von D. Horstmann 
veröffentlichte Zustandsdiagramm [16] angewendet (siehe Abb. 2.1). In einer neueren 
Veröffentlichung [10] schlug er zusätzlich die Aufsplittung der Г-Phase in Г1- und Г2-
Phase vor, da wie er heraus fand, die Г-Phase eine Überstruktur aus zwei Elementarzel-
len ausbildet. Für die Bewertung der hier hergestellten Zinküberzüge ist dies aber nicht 
relevant, da meistens mit einer Tauchdauer unter 10 Minuten gearbeitet wurde und dabei 
die Bildung der Г-Phase nicht zu beobachten war. Die oft diskutierten zwei Modifikatio-
nen der δ1-Phase als δ1k (kompakt) und δ1p (palisadenartig) [5] werden ausgeschlossen, 
auch weil sie sich durch röntgenographische Phasenanalysen nicht nachweisen lassen. 
Damit dürfte es sich nicht um unterschiedliche Kristalltypen handeln. Die bei sehr ausge-
prägten δ1-Phasen vorhandene zweigeteilte Strukturierung ist vermutlich darauf zurück-
zuführen, dass die δ1-Phase in beide Richtungen wächst. Die Trennlinie zwischen der 
kompakten und der palisadenförmigen Ausbildung fällt dabei wahrscheinlich mit der ur-
sprünglichen Grenzfläche zwischen Eisen und Zinkschmelze zusammen. Die genannte 
Unterteilung wird demnach nur durch die unterschiedlichen Diffusionswege, zum einen 
fest-fest und zum anderen fest-flüssig, bedingt.  
 
 




Gefügeausbildung im Temperatur-Bereich 435°C bis 490°C 
Die gebräuchlichen Verzinkungstemperaturen liegen zwischen 440°C und 460°C. Es 
wurde bereits festgestellt, dass für diesen Bereich eine starke Abhängigkeit von Tempe-
ratur, Tauchdauer und Si-Gehalt im Stahl besteht. Das spiegelt sich auch im Gefüge der 
Eisen/Zinkphasen des Zinküberzuges wider.  
 
Niedrigsilizium-Bereich (< 0,03 % Si) 
Die Abb. 5.22 und 5.23 zeigen die Schichtausbildung nach nur 30 Sekunden Tauchdau-
er. Es existieren noch keine wesentliche Anteile an δ1-Phase, sondern nur ζ- und η-
Phase. Vermutlich wird die schon bestehende ζ-Phase an der Phasengrenze im weite-
ren Verzinkungsverlauf zur δ1-Phase aufkonzentriert. 
 
Die Bildbeispiele der Abb. 5.24 bis 5.27 verdeutlichen den ganz typischen Aufbau der 
Zinküberzüge im Niedrigsilizium-Bereich. Nach spätestens 5 Minuten existiert eine kom-
pakte und geschlossene δ1-Phase, deren Dicke im Wesentlichen von der Tauchdauer 
abhängig ist und 30 µm und mehr betragen kann. Die Dicke des Gesamtüberzuges ist 
hingegen weniger von der Tauchdauer abhängig. Auch die Schmelzetemperatur beein-
flusst nur die Dicke der δ1-Phase, nicht die des gesamten Überzuges. Über der δ1-Phase 
befindet sich ζ-Phase mit einer kompakten Ausbildung. Nach einem schmalen Zweipha-
sengebiet ζ+η schließt sich nach oben hin die η-Phase an (Reinzinkschicht). Der Über-
zug besteht damit in der Regel zu etwa 70 % aus intermetallischen Phasen und zu etwa 
30 % aus Reinzinkschicht.  
 
 
Abb. 5.22: Gesamtübersicht; Vergrößerung 
2000 x; Verzinkungsparameter: 
445°C, 30 sec 
 
Abb. 5.23: Phasengrenze Fe/Zn; Vergröße-
rung 8000 x; Verzinkungspara-
meter: 445°C, 30 sec 





Abb. 5.24: Gesamtübersicht; Vergrößerung 
1000 x; Verzinkungsparameter: 
450°C, 5 min 
 
Abb. 5.25: Phasengrenze Fe/Zn; Vergröße-
rung 3000 x; Verzinkungspara-
meter: 450°C, 5 min 
 
Abb. 5.26: Gesamtübersicht; Vergrößerung 
1000 x; Verzinkungsparameter: 
460°C, 10 min 
 
Abb. 5.27: Phasengrenze Fe/Zn; Vergröße-
rung 2000 x; Verzinkungspara-
meter: 460°C, 10 min 
 
Zwischen Stahl und δ1-Phase ist im Niedrigsilizium-Bereich immer eine scharfe Grenze 
(Spalt) vorhanden (Abb. 5.27). Diese besondere Phasengrenzstruktur wird mit hoher 
Wahrscheinlichkeit durch effundierenden Wasserstoff verursacht. 
 
Sandelin-Bereich (0,03 bis 0,12 % Si) 
Die Abbildungen 5.28 und 5.29 geben das Resultat der Verzinkung nach nur 15 Sekun-
den wieder. In dieser sehr kurzen Tauchzeit konnte sich noch kein typisches Eisen/Zink-
Gefüge ausbilden. Bei der schon gebildeten intermetallischen Phase scheint es sich um 
ζ-Phase zu handeln. 
 




Normale Tauchdauer zwischen 5 und 15 Minuten führt dann zu dem sehr typischen und 
einzigartigen Wachstum, was sich durch seine Linearität und den höchsten Schichtdi-
cken beim Feuerverzinken auszeichnet. Der gesamte Überzug besteht ab 450°C aus 
abgerundeten, kleinen ζ-Kristallen eingebettet in Zink, also ζ+η-Phase (Abb. 5.30 bis 
5.33). Sogar an der Phasengrenze Stahl/Zinküberzug bildet sich keinerlei kompakte 
Phase aus, da die Eisen/Zink-Kristalle trotz ihrer Vielzahl nicht zusammenwachsen.  
 
Der im Sandelin-Bereich nachweislich hohe Gehalt an Wasserstoff im Stahl sorgt ver-
mutlich durch eine vergleichsweise starke Effusion für eine Störung des Kristallwachs-
tums der intermetallischen Fe/Zn-Phase bei gleichzeitig hoher Keimbildungsrate.  
 
 
Abb. 5.28: Gesamtübersicht; Vergrößerung 
3000 x; Verzinkungsparameter: 
445°C, 15 sec 
 
Abb. 5.29: Phasengrenze Fe/Zn; Vergröße-
rung 7000 x; Verzinkungspara-
meter: 445°C, 15 sec 
 
Abb. 5.30: Gesamtübersicht; Vergrößerung 
200 x; Verzinkungsparameter: 
450°C, 5 min  
 
Abb. 5.31: Detail ζ+η-Phase ; Vergrößerung 
1000 x; Verzinkungsparameter: 
450°C, 5 min 





Abb. 5.32: Gesamtübersicht; Vergrößerung 
200 x; Verzinkungsparameter: 
460°C, 10 min 
 
Abb. 5.33: Phasengrenze Fe/Zn; Vergröße-
rung 3000 x; Verzinkungspara-
meter: 460°C, 10 min 
 
Sebisty-Bereich (0,12 bis 0,28 % Si) 
Bei Sebisty-Stahl ist die Besonderheit zu beachten, dass die Schichtbildung oberhalb 
und unterhalb von 450°C nach unterschiedlichem Zeitgesetz und damit Mechanismus 
erfolgt (Sebisty-Effekt - siehe Abschnitt 5.3.2). Das Wachstumsverhalten wechselt bei 
450°C vom linearen zum parabolischen Zeitgesetz mit dann gehemmtem Schichtwachs-
tum. Deshalb sind im Sebisty-Bereich in Abhängigkeit von der Verzinkungstemperatur 
zwei charakteristische Gefügeausbildungen zu erwarten. 
 
Unterhalb 450°C entsteht ein Überzug, der vollständig aus Fe/Zn-Kristallen aufgebaut ist 
und Schichtdicken über 200 µm aufweist (Abb. 5.34). Über einer 5 bis 10 µm dünnen 
und sporadisch ausgebildeten δ1-Phase, erstrecken sich senkrecht zur Stahloberfläche 
lange, stängelige ζ-Kristalle. Interessant ist die Beobachtung der wachstumsbestimmen-
den Phasengrenzstruktur mit fortschreitender Zeit (Abb. 5.35 bis 5.37). Ab etwa 445°C 
und 5 min Tauchdauer bildet sich zwar sichtbar eine δ1-Phase, die sich aber nie völlig 
schließt. Damit tritt dem Schichtwachstum beim Verzinken unter 450°C keine wirkungs-
volle Transportbarriere entgegen. 





Abb. 5.34: Gesamtübersicht; Vergrößerung 
300 x; Verzinkungsparameter: 
445°C, 5 min 
 
Abb. 5.35: Phasengrenze Fe/Zn; Vergröße-
rung 7000 x; Verzinkungspara-
meter: 445°C, 1 min 
 
Abb. 5.36: Phasengrenze Fe/Zn; Vergröße-
rung 7000 x; Verzinkungspara-
meter: 445°C, 5 min 
 
Abb. 5.37: Phasengrenze Fe/Zn; Vergröße-
rung 7000 x; Verzinkungspara-
meter: 445°C, 10 min 
 
Beim Verzinken oberhalb 450°C bis etwa 470°C bilden sich Zinküberzüge wie im Nied-
rigsilizium-Bereich. Bei 460°C und 10 min Tauchdauer entsteht so ein typisches Gefüge, 
das kaum noch von dem auf Niedrigsilizium-Stahl zu unterscheiden ist (Abb. 5.38). Die 
δ1-Phase ist ca. 25 µm dick und sehr kompakt ausgebildet. Nach einer Schicht aus dicht 
gepackten ζ-Kristallen folgt eine ausgeprägte η-Phase. Das Vorhandensein der η-Phase 
ist durch das nicht eingetretene Durchlegieren im Nachgang des Verzinkungsvorganges 
ein Zeichen für den gehemmten Wachstumsdrang dieser Überzugsart. 
 
Die Abbildungen 5.39 bis 5.44 zeigen hauptsächlich die zeitabhängigen Veränderungen 
der Phasengrenzstruktur bei 450°C. Bei dieser Verzinkungstemperatur verringern sich 
die Verzinkungsgeschwindigkeiten bei einer Tauchdauer oberhalb von 5 Minuten dras-




tisch (siehe Abb. 5.10c und 5.16). Wie mit den Aufnahmen gezeigt werden kann, stimmt 
das Verhalten mit dem Zeitpunkt überein, ab dem die δ1-Phase lückenlos ausgebildet ist.  
 
Das Auftreten von Porenstrukturen im Zinküberzug, die mit hoher Wahrscheinlichkeit von 
effundiertem Wasserstoff hinterlassenen wurden, stimmt zeitlich exakt mit dem analy-
tisch ermittelten Effusionsverhalten im Abschnitt 5.2.3 überein. Nach anfänglich starker 
Wasserstoffeffusion aus der Randzone des Stahls bei ca. 60 Sekunden Tauchdauer 
(siehe Abb. 5.41), folgt eine Periode ohne wesentlichen Wasserstoffaustritt. Während 
dieser Zeit wächst die δ1-Phase zu einer geschlossenen Schicht zusammen, da kein 
Wasserstoff das Kristallwachstum stört. Nach 5 Minuten tritt dann wieder eine Was-
serstoffeffusion ein (siehe Abb. 5.43 und 5.44). Die Quelle ist nachdiffundierter Wasser-
stoff aus dem Inneren der Stahlprobe. Da die verdichtete δ1-Phase dann ein Diffusions-












Gesamtübersicht; Vergrößerung 700 x; 
Verzinkungsparameter:  460°C, 10 min 
 
 
Abb. 5.39: Gesamtübersicht; Vergrößerung 
1000 x; Verzinkungsparameter: 
450°C, 1 min 
 
 
Abb. 5.40: Detail Fe/Zn-Phasen; Vergröße-
rung 2000 x; Verzinkungspara-
meter: 450°C, 1 min 





Abb. 5.41: Detail - Poren durch Wasserstoff; 
Vergrößerung 4000 x; Verzin-
kungsparameter: 450°C, 1 min 
 
Abb. 5.42: Phasengrenze Fe/Zn; Vergröße-
rung 7000 x; Verzinkungspara-
meter: 450°C, 5 min 
 
Abb. 5.43: Phasengrenze Fe/Zn; Vergröße-
rung 5000 x; Verzinkungspara-
meter: 450°C, 5 min 
 
Abb. 5.44: Phasengrenze Fe/Zn; Vergröße-
rung 7000 x; Verzinkungspara-
meter: 450°C, 10 min 
 
Hochsilizium-Bereich (> 0,28 % Si) 
Der Hochsilizium-Bereich ist nach dem Sandelin-Bereich der reaktivste Bereich im Pro-
zess des Feuerverzinkens. Er ist dadurch gekennzeichnet, dass der Überzug fast aus-
schließlich aus ζ-Kristallen besteht. Die Struktur der ζ-Schicht ist aufgelockert (Abb. 
5.45), d. h. es existieren einzelne Kristalle in der Zinkmasse (ζ+η-Phase). Diese Struktur 
garantiert ideales Wachstum, da der Transport der Metallatome über die Diffusion in der 
Flüssigphase verlaufen kann. Es resultiert ein Wachstum nach linearem Zeitgesetz. Ty-
pisch für das Gefüge im Hochsilizium-Bereich sind die scharfkantigen und großen ζ-
Kristalle (Abb. 5.46). Die Struktur an der Phasengrenze zum Stahl ist sehr aufgelockert. 
Es handelt sich dabei um eine Gemisch aus δ1- und ζ-Phase (Abb. 5.47, 5.48). Eine 
maßgebliche Barrierewirkung kann diese Struktur sichtlich nicht auslösen.  
 





Abb. 5.45: Gesamtübersicht; Vergrößerung 
200 x; Verzinkungsparameter: 
445°C, 5 min 
 
Abb. 5.46: Phasengrenze Fe/Zn; Vergröße-
rung 1500 x; Verzinkungspara-
meter: 445°C, 5 min 
 
Abb. 5.47: Phasengrenze Fe/Zn; Vergröße-
rung 2000 x; Verzinkungspara-
meter: 445°C, 5 min 
 
Abb. 5.48: Phasengrenze Fe/Zn; Vergröße-
rung 3000 x; Verzinkungspara-
meter: 445°C, 5 min 
 
Gefügeausbildung im Temperaturbereich 490°C bis 530°C 
Es existieren im Schichtaufbau keine Unterschiede mehr zwischen den verschieden sili-
ziumhaltigen Stählen. Alle Zinküberzüge bestehen bei ca. 500°C aus einem gleicharti-
gen, feinkristallinen Gefüge aus (δ1+ζ)-Phase, welches dem Aussehen nach dem 
Schichtaufbau im Sandelin-Bereich bei 460°C ähnelt. In Übereinstimmung damit kann 
man einen einheitlichen, nicht durch Festphasendiffusion bestimmten Wachstumsme-
chanismus annehmen, der einem linearen Zeitgesetz gehorcht. Die Einflussfaktoren auf 
das Verzinkungsverhalten des Stahles, die im Normaltemperatur-Bereich bestimmend 
sind, wie die Wasserstoffeffusion, seine chemische Zusammensetzung und Mikrostruktur 
spielen offensichtlich keine wesentliche Rolle mehr. Sie führen letztendlich nur noch zu 
leichten Unterschieden in den Anteilen an δ1-, ζ- und η-Phase (Abb. 5.49 bis 5.52). 
 







Abb. 5.49: Gesamtübersicht; Vergrößerung 
500 x; 500°C, 10 min 
Sandelin-Bereich 
 
Abb. 5.50: Gesamtübersicht; Vergrößerung 
300 x; 500°C, 10 min 
Sebisty-Bereich 
 
Abb. 5.51: Gesamtübersicht; Vergrößerung 
500 x; 500°C, 10 min 
Hochsilizium-Bereich 
 
Abb. 5.52: Gesamtübersicht; Vergrößerung 
500 x; 500°C, 10 min 
 
Gefügeausbildung im Hochtemperatur-Bereich 530°C bis 620°C 
Es bilden sich konstant dünne Überzüge, die aus nur einer intermetallischen Phase - der 
δ1-Phase bestehen. Die ζ-Phase ist bei diesen Verzinkungstemperaturen bzw. ab 530°C 
thermodynamisch nicht mehr stabil. Wegen der dichten δ1-Schicht folgt das Schicht-
wachstum einem parabolischen Zeitgesetz mit niedrigen Schichtdicken. Allerdings fällt 
anhand der Bildbeispiele der Abb. 5.53 bis 5.56 auf, dass mit steigendem Silizium-Gehalt 
des Stahles die Brüchigkeit der Überzüge wächst. 
 
Der Grund ist, dass beim Hochtemperaturverzinken zwei unterschiedliche Gefügeausbil-
dungen existieren können. Im Niedrigsilizium-Bereich bestehen die Überzüge nur aus 
reiner, kompakter und relativ ungeschädigter δ1-Phase (Abb. 5.53). Diese wird mit stei-
gendem Si-Gehalt allerdings durch ein 2-Phasengemisch aus δ1+Schmelze zurückge-




drängt. Dieses Gemisch steht thermodynamisch bei Raumtemperatur nicht im Gleichge-
wicht und wird durch den Abkühlprozess des Überzuges brüchig. Phasenanalysen zei-
gen, dass ζ-Phase im Gefüge vorhanden ist. Dieser Befund ist ein deutlicher Beleg da-
für, dass es beim Abkühlen der Struktur δ1+Schmelze zu einer Phasenumwandlung 











Zinkschichtaufbau auf Niedrigsilizium-Stahl; 
Vergrößerung 1500 x; Verzinkungsparame-










Zinkschichtaufbau auf Sandelin-Stahl; Ver-
größerung 1500 x; Verzinkungsparameter: 










Zinkschichtaufbau auf Sebisty-Stahl; Ver-
größerung 1000 x; Verzinkungsparameter: 
550°C, 10 min 













Zinkschichtaufbau auf Hochsilizium-Stahl; 
Vergrößerung 1000 x; Verzinkungsparame-
ter: 550°C, 10 min 
 
Wie schon im Abschnitt 5.3.1 festgestellt wurde, hat die Schmelzetemperatur im Tempe-
raturintervall um 600°C einen Einfluss auf die Schichtdicke. Aus den Abbildungen 5.57 
bis 5.64 geht hervor, dass im Niedrigsilizium- und Sandelin-Bereich die Schichtdicken mit 
steigender Temperatur aufgrund der transporthemmenden Wirkung der sich intensiv 
ausbildenden δ1-Phase sinken, während sie im Sebisty- und Hochsilizium-Bereich wegen 
der Ausbildung eines 2-Phasengemisches aus δ1+Schmelze ansteigen, da durch flüssi-
ges Zink zwischen den δ1-Kristallen das Schichtwachstum begünstigt wird. Aus den 
Querschliff-Aufnahmen wird zusätzlich deutlich, dass die Schmelzetemperatur einen Ein-
fluss auf die Brüchigkeit der Überzüge besitzt. Das ist auch zu erwarten, denn eine er-
höhte Schmelzetemperatur sollte die Bildung einer reinen δ1-Phase fördern. Die Überzü-
ge bleiben dann frei von inneren Rissen. Dieser Einfluss ist aber klein und scheint nur 
bei Stählen mit wenig Silizium eine Auswirkung zu haben. Im Hochsilizium-Bereich sind 
Zertrümmerungen sowohl bei 550°C, 580°C als auch bei 620°C unvermeidlich. 
 
 
Abb. 5.57:  Zinkschichtaufbau auf Niedrigsi-
lizium-Stahl; Vergrößerung    
1000 x; 580°C, 10 min 
 
Abb. 5.58:  Zinkschichtaufbau auf Niedrigsi-
lizium-Stahl; Vergrößerung     
1000 x; 620°C, 10 min 





Abb. 5.59: Zinkschichtaufbau auf Sandelin-
Stahl; Vergrößerung 800 x; 
580°C, 10 min 
 
Abb. 5.60: Zinkschichtaufbau auf Sandelin-
Stahl; Vergrößerung 800 x;   
620°C, 10 min 
 
Abb. 5.61: Zinkschichtaufbau auf Sebisty-
Stahl; Vergrößerung 500 x;    
580°C, 10 min 
 
Abb. 5.62: Zinkschichtaufbau auf Sebisty-
Stahl; Vergrößerung 700 x;    
620°C, 10 min 
 
Abb. 5.63: Zinkschichtaufbau auf Hochsili-
zium-Stahl; Vergrößerung 200 x; 
580°C, 10 min 
 
Abb. 5.64: Zinkschichtaufbau auf Hochsili-
zium-Stahl; Vergrößerung 500 x; 
620°C, 10 min 
 




Zinküberzüge auf einer galvanisch abgeschiedenen Reineisenschicht 
Die Schichtdicken-Untersuchungen im Abschnitt 5.3.1 zeigten, dass die Reineisen-
schicht die Charakteristik der Stahlsorte überdeckt und daher in jedem Fall gleich dünne 
Überzüge nach einem parabolischen Zeitgesetz entstehen. Die Gefüge dieser 
Zinküberzüge (siehe Abb. 5.65 bis 5.68) sind daher nahezu identisch bestetigen die 
Aussage, dass bei allen Stählen auf der Reineisenschicht identische Überzüge wie im 
Niedrigsilizium-Bereich mit kompakter δ1-Phase entstehen. Die Beschaffenheit der 
Randzone des Niedrigsilizium-Stahls und der galvanisch abgeschiedenen Reineisen-
schicht ist somit hinsichtlich ihrer Wirkung auf das Feuerverzinken gleichzusetzen.  
 
 
Abb. 5.65: Zinkschichtaufbau auf Niedrigsi-
lizium-Stahl; Vergrößerung 
1000x; 445°C,  5 min 
 
Abb. 5.66: Zinkschichtaufbau auf Sandelin-
Stahl; Vergrößerung 1000 x;  
445°C,   5 min 
 
Abb. 5.67: Zinkschichtaufbau auf Sebisty-
Stahl; Vergrößerung 1000 x; 
445°C, 5 min 
 
Abb. 5.68: Zinkschichtaufbau auf Hochsili-
zium-Stahl; Vergrößerung 1000x; 
445°C, 5 min 
 
 




Zinküberzüge auf Emaillierstahl 
Der verwendete spezielle Emaillierstahl verzinkt trotz eines Silizium-Gehaltes am Rande 
des Sandelin-Bereiches mit 0,038 % genau wie ein Stahl im Niedrigsilizium-Bereich (sie-
he Abb. 5.69 bis 5.74). Im Normaltemperatur-Bereich existiert eine sehr ausgeprägte 
kompakte δ1-Phase, verbunden mit parabolischem Wachstum. Damit resultiert nahezu 
eine Unabhängigkeit der Parameter Schmelzetemperatur und Tauchdauer zwischen 
440°C und 460°C. Bei 500°C zeigt auch Emaillierstahl das für diesen Bereich damit typi-
sche, aufgelockerte Kristallgefüge mit linearem Schichtwachstum. Im Hochtemperatur-
Bereich bildete sich eine reine und ungeschädigte δ1-Phase aus. Störungen im Schicht-





Abb. 5.69: Gesamtübersicht; Vergrößerung 
1000 x; 450°C, 10 min 
 
Abb. 5.70: Phasengrenze Fe/Zn; Vergröße-




Abb. 5.71: Gesamtübersicht; Vergrößerung 
700 x; 500°C, 10 min 
 
Abb. 5.72: Detail Fe/Zn-Phasen; Vergröße-
rung 1500 x; 500°C, 10 min 






Abb. 5.73: Gesamtübersicht; Vergrößerung 
1000 x; 550°C, 10 min 
 
Abb. 5.74: Phasengrenze Fe/Zn; Vergröße-
rung 3000 x; 550°C, 10 min 
 
 
5.3.4 Auswertung: Modell der Schichtbildung 
 
Die unter Punkt 2.1 formulierten Postulate der wasserstoffbeeinflussten Schichtbildung 
beim Feuerverzinken [23] und die Ergebnisse der durchgeführten Untersuchungen mit 
konventioneller ZnPb-Schmelze (Wasserstoffanalytik, Wachstumsverhalten und Gefüge-
ausbildungen der Zinküberzüge) lassen folgende Schichtbildungsvorgänge wahrschein-
lich werden.  
 
Normaltemperaturbereich zwischen 435°C und 490°C 
In diesem Temperaturintervall ist eine sehr starke Abhängigkeit des Schichtwachstums 
vom Si-Gehalt des Stahles zu beobachten. Es existieren vier typische Verzinkungsberei-
che, die sich untereinander in Dicke und Struktur des Überzugs deutlich unterscheiden. 
Bei diesen für die Eisen-Zink-Reaktion niedrigen Temperaturen entscheidet insbesonde-
re die Kinetik über die Gefügeausbildung und die Art des Schichtwachstums. Neben der 
Beschaffenheit der Randzone es jeweiligen Stahls werden Wachstum und Struktur der 
Zinküberzüge von effundierendem Wasserstoff beeinflusst und damit indirekt vom Si-
Gehalt (und auch P-Gehalt) im Stahl. Silizium behindert die Wasserstoffdiffusion und  
damit auch den Wasserstofffreisetzung während des Verzinkungsvorganges.  
 
Niedrigsilizium-Bereich (< 0,03 % Si) 
Stahl im Niedrigsilizium-Bereich enthält so geringe Mengen an Zulegierungen, dass vor 
allem seine Randzone sich so wie reines α-Eisen beim Feuerverzinken verhält. Diese 




dem α-Eisen ähnliche Randschicht ist frei von Verunreinigungen, da beim Erstarrungs-
prozess einerseits in der Schmelze gelöste Gase freigesetzt werden und andererseits 
Verunreinigungen im Inneren des Stahlkörpers angereichert werden. Der Erstarrungs-
prozess führt auch zu einem charakteristischen, parabolischen Wasserstoff-
Konzentrationsprofil. Im Stahlinneren ist aufgrund der höheren Fehlerquote des Stahlgit-
ters der meiste Wasserstoff gespeichert. Die Randzone des Stahls ist hingegen vor der 
Verzinkung wasserstofffrei, denn sie lässt durch das regelmäßig aufgebaute Eisen-Gitter 
den Wasserstoff gut effundieren. Die Temperaturen über der Zinkschmelze unmittelbar 
vor dem Verzinken sorgen zusätzlich für eine relative Wasserstofffreiheit der Randzonen 
des Stahlkörpers. In der älteren Literatur wird diese Randzone auch als Speckschicht 
bezeichnet. Sie ist  ausschlaggebend für das Verzinkungsverhalten dieses Stahls.  
 
Wird Stahl im Niedrigsilizium-Bereich feuerverzinkt, dann entsteht nach anfänglicher  
ζ-Phasenbildung sehr schnell durch Diffusion von Eisen eine dichte, kompakte δ1-Phase, 
da das Verzinken der Randzone nicht durch austretenden Wasserstoff gestört wird und 
das reine α-Eisen sehr reaktiv ist, d. h. gut verzinkt.  
 
Etwas zeitverzögert zu der Bildung der δ1-Phase diffundiert Wasserstoff von Innen des 
Stahlkörpers an die Reaktionsschicht. Da die δ1-Schicht eine Barriere darstellt, bildet sich 
ein Spalt (ca. 2 µm dick). Dieser Spalt begrenzt gleichzeitig das Wachstum der Schicht 
(siehe Abb. 5.75 - stark vergrößerte Detailabbildung). Deshalb geht die hohe Anfangsge-
schwindigkeit des Verzinkens in die für den Stahl im Niedrigsilizium-Bereich typische, 
niedrige Verzinkungsgeschwindigkeit über (parabolisches Zeitgesetz). 
 
Für die Praxis hat das zur Folge, dass die aufwachsenden Schichtdicken fast unabhän-
gig von den Verzinkungsbedingungen niedrig sind und in der Regel bei 50 bis 100 µm 
liegen. Die Überzüge sind nach dem Verzinken hellglänzend, da die abschließende 
Deckschicht aus Reinzink auf Grund der gestörten Eisennachlieferung aus dem Stahl 
auch bei langsamem Abkühlen kaum durchlegiert wird. Phosphor im Stahl ab 0,02 % 
stört diesen Mechanismus, da Eisen-Phosphid durch Seigerung in der Randzone ange-
reichert ist. Dadurch ist die δ1-Schicht weniger kompakt und die Zinkschicht wird dicker 
als 100 µm 














Spaltbildung auf Niedrigsilizium-Stahl; 
Vergrößerung 20.000 x [23] 
 
Sandelin-Bereich (0,03 % < Si < 0,12 %) 
Durch die Beruhigung mit nur wenig Silizium liegt ein Stahl vor, der äußerst aufnahmefä-
hig für Wasserstoff ist, wobei auch dessen Diffusionsfähigkeit im Stahl noch hinreichend 
groß ist. Allerdings hat der Stahl keine gasfreie, verunreinigungsarme Randzone aus α-
Eisen, wie der unberuhigte oder nur mit Aluminium beruhigte Stahl. Der im Sandelin-
Bereich nachweislich hohe Gehalt an Wasserstoff im Stahl sorgt durch eine vergleichs-
weise starke Effusion für eine Störung des Kristallwachstums der intermetallischen 
Fe/Zn-Phase bei gleichzeitig hoher Keimbildungsrate. Deshalb entsteht bei der Verzin-
kung keine kompakte δ1-Phase, welche die Verzinkungsreaktion hemmen könnte. Diese 
ungestörte Reaktivität findet ihren Ausdruck im Schichtwachstum. Das Gefüge des Über-
zugs besteht fast ausschließlich aus feinkristalliner ζ-Phase. Zwischen diesen Kristallen 
steht flüssiges Zink stets als Reaktionspartner mit dem Eisen zur Verfügung. Dass diese 
Struktur mit einer starken Diffusion in der flüssigen Phase verbunden ist, sieht man an 
den in Wachstumsrichtung verlaufenden hellen Bahnen. Diese mit hoher Wahrschein-
lichkeit durch Wasserstoff hervorgerufenen Transportwege für angreifendes Zink und 
sich abstosende Eisen/Zink-Reaktionsprodukte zeigen in Grenzflächennähe zum Stahl-
untergrund feine Poren, die aus dem Stahl effundierenden Wasserstoff beinhalten sollten 
(Abb. 5.76).  
 
Im Sandelin-Bereich liegen somit für das Wachsen von Zinküberzügen nahezu ideale 
Voraussetzungen vor. Die Zinkschmelze wird unter dem Einfluss des Flüssigkeitsdru-
ckes der Schmelze zügig an die Stahloberfläche herangeführt, und gleichzeitig werden 
die dort entstehenden Legierungsteilchen ebenso zügig von der Stahloberfläche abge-
führt. Dadurch wird die Stahloberfläche als bevorzugter Ort der Verzinkungsreaktion 
ständig von Reaktionsprodukten frei gemacht und der Antransport frischer Zinkschmelze 




gefördert. Diese Vorgänge charakterisieren das Geschehen speziell bei Verzinkungs-
temperaturen von 445 bis etwa 470°C. 
 
Mit sinkender Verzinkungstemperatur verringert sich die Neigung des Stahles zur Was-
serstoffeffusion. Dadurch erfolgt der Abtransport der Legierungsteilchen von der Stahl-
oberfläche verzögert und es können sich dichtere und dickere Legierungsschichten bil-
den, was schließlich bei 440°C und darunter ganz zum Verschwinden der Sandelin-
Struktur führt. Dabei sinkt die Überzugsdicke deutlich ab und es bildet sich eine kompak-












Phasengrenze Stahl  / Zink auf Sande-
lin-Stahl; Vergrößerung 7.000 x 
 
Dass Zinküberzüge im Sandelin-Bereich innerhalb eines Bauteiles manchmal sehr un-
terschiedlich dick sind und oft auch eine narbige Oberfläche zeigen, liegt daran, dass 
man sich bei den üblichen Verzinkungstemperaturen um 440°C … 445°C und Verzin-
kungsdauern von 5 Minuten eigentlich noch nicht so richtig im Sandelin-Bereich befindet 
und Konkurrenzreaktionen aus den Nachbarbereichen (Niedrigsilizium-Bereich, Sebisty-
Bereich) das Bild verkomplizieren. Da der Anstieg und der Abfall der Schichtdickenkurve 
(Abb. 5.13) im Sandelin-Bereich in Abhängigkeit vom Siliziumgehalt der zu verzinkenden 
Stähle nach beiden Seiten sehr steil ist, führen im Grenzbereich zum Niedrigsilizium-
Stahl bzw. Sebisty-Stahl weiterhin oft schon kleine chemische Inhomogenitäten im 
Stahlgrundwerkstoff zu deutlichen Unterschieden in der Schichtdicke des Zinküberzuges. 
 
Sebisty-Bereich (0,12 % < Si < 0,28 %) 
Da Sebisty-Stähle als Si-beruhigte Stähle ursächlich nicht über eine gasarme Rand-
schicht verfügen, bildet sich bei üblichen Verzinkungstemperaturen um 440°C nur eine 
sehr dünne und ungleichmäßige δ1-Phase aus, die das Schichtwachstum nicht bzw. nur 
wenig hemmt. Gegenüber Stählen im Sandelin-Bereich ist durch den erhöhten Silizium-




Gehalt des Stahles die Wasserstoffdiffusion und -effusion vermindert. Das führt prinzi-
piell zu einem verlangsamten Abtransport von Legierungsteilchen von der Stahloberflä-
che und damit zu einer verringerten Überzugsdicke. Der Überzug neigt wahrscheinlich 
deswegen auch zur Bildung dichterer ζ-Schichten in Form von langen, stängeligen Kris-
tallen.  
 
Besonders markant sind die Veränderungen im Zinkschichtaufbau und in der Schichtdi-
cke in Abhängigkeit von der Verzinkungstemperatur. Aus den in Abb. 5.16 gezeigten 
Schichtdickenkurven lässt sich unschwer ablesen, dass mit steigender Verzinkungstem-
peratur die Verzinkungsgeschwindigkeit sinkt. Bei 460°C beträgt sie z. B. nur noch etwa 
20 … 30 % des Wertes von 440°C. Das Wachstum der Zinküberzüge verändert sich da-
bei vom linearen Wachstum unter 450°C zu parabolischem Wachstum über 450°C Ver-
zinkungstemperatur.  
 
Dieses als Sebisty-Effekt bezeichnete Phänomen kann durch folgendes Modell erklärt 
werden, das durch Messungen des Effusinsverhaltens des Wasserstoffs und Temper-
versuche gestützt ist: 
 
Vom Niedrigsilizium-Stahl ist bekannt, dass dieser auf Grund seiner Herstellung eine 
verunreinigungsfreie Randzone hat, in der Wasserstoff nicht gespeichert werden kann. 
Diese Schicht reagiert mit flüssigem Zink schnell und durchgängig unter Bildung einer 
dichten δ1-Phase, die als feste Phase die Reaktionsgeschwindigkeit stark senkt. Im wei-
teren Verlauf der Verzinkungsreaktion entsteht durch Wasserstoffeffusion ein Spalt. Im 
Falle des Sebisty-Stahls liegt eine derartige Randzone zwar nicht vor, aber die Erklärung 
des Sebisty-Effektes gelingt am einfachsten, wenn man annimmt, dass ein bei Erwär-
mung auf Verzinkungstemperatur durch Effusion in der äußeren Randzone des Stahles 
entstehende Wasserstoff-Defizit mengenmäßig auf Grund der sperrenden Wirkung des 
Siliziums nicht gleichwertig durch Nachdiffusion von Wasserstoff aus dem Stahlinneren 
aufgefüllt werden kann. Dadurch bildet sich eine äußere, dünne Randzone, die durch 
eine mehr oder minder große Verarmung an diffusionsfähigem Wasserstoff gekenn-
zeichnet ist. Dieses Phänomen wird bei Temperaturerhöhung, z. B. auf über 450°C beim 
Verzinken verstärkt und dadurch deutlich sichtbar. Möglich ist auch, dass bei dieser 
Temperatur die Bindungsenergie vieler Wasserstofftraps in der Randzone des Stahls 
erreicht ist. Die zu beobachtende scharfe Grenze zwischen parabolischem und linearem 
Schichtwachstum bei 450°C wird bei dieser Annahme plausibel. Die sich bildende Rand-




zone ist in ihrer Wirkung mit der α-Eisenschicht des Stahls im Niedrigsilizium-Bereich 
vergleichbar, nur dass sie dort prinzipiell dem Stahl innewohnt. 
 
Nach anfänglich starker Wasserstoffeffusion aus der Randzone des Stahls folgt eine 
Zeitzone ohne wesentlichen Wasserstoffaustritt. Während dieser Zeit wächst die δ1-
Phase zu einer geschlossenen Schicht heran, da kein Wasserstoff das Kristallwachstum 
stört. Der wenige nachdiffundierende Wasserstoff aus inneren Stahlbereichen führt in 
rekombinierter Form zu dem zu beobachtenden Blasensaum (Abb. 5.77). Mit dem be-
schriebenen Modell der sich bildenden gasarmen Randzone läuft die Schichtbildung im 
Niedrigsilizium-Bereich und im Sebisty-Bereich nach vergleichbarem Mechanismus ab. 
 
Dieses wechselhafte Effusionsverhalten des Wasserstoffs mit zwei Maxima bei 450°C 
wurde im Abschnitt 5.2.3 beschrieben. Aufgrund der Fähigkeit eine solche Randzone 
auszubilden, sind beim Tempern nur bei Sebisty-Stahl größere Veränderungen im Ver-












Phasengrenze Stahl  / Zink auf Sebisty-
Stahl; Vergrößerung 7.000 x 
 
Der bis jetzt zur Erklärung des Sebisty-Effektes herangezogene Blasensaum an der Pha-
sengrenze Stahl/Zinküberzug konnte bei diesen Untersuchungen nicht in der starken 
Ausprägung nachgewiesen werden, wie es eigentlich notwendig wäre, damit er - wie in 
[23] postuliert wurde - deutlich zu der Barrierewirkung bei der Schichtbildung beitragen 
könnte. Vielmehr wird durch die vergleichenden Untersuchungen der Phasengrenzstruk-
tur die dominierende Rolle der δ1-Schicht deutlich. Der temperaturabhängige Zeitpunkt 
der Dichtheit der δ1-Schicht lässt die Schichtdickenunterschiede der Zinküberzüge im 
Sebisty-Bereich entstehen. Eine einmal undurchlässig gewordene δ1-Schicht setzt nach-
haltig die Wachstumsgeschwindigkeit der Zinkschicht herab.  
 




Für die Praxis hat das zur Folge, dass bei Stählen im Sebisty-Bereich eine deutliche 
Schichtdickenreduzierung durch Erhöhung der Verzinkungstemperatur auf über 450°C 
möglich ist.  
 
Hochsilizium-Bereich (> 0,28 %) 
Durch den erhöhten Si-Gehalt im Stahl hat die Neigung der Stahloberfläche zur Wasser-
stoff-Effusion weiter abgenommen. Das führt dazu, dass die Bildung des Zinküberzuges 
nicht mehr von effundierendem Wasserstoff beeinflusst wird. Fast der gesamte Überzug 
besteht aus langen, scharfkantigen ζ-Kristallen mit einer aufgelockerten Struktur, die in 
einer zinkreichen Schmelzmasse eingebettet sind (Abb. 5.46). Die zinkreiche Schmelz-
masse sowie die Reinzinkschicht wird während des Abkühlprozesses von eisenreichen 
Kristallen weitestgehend aufgezehrt, sodass sie in der Praxis meist nachträglich nicht 
oder nur rudimentär sichtbar ist.  
 
Dass sich keine durchgängig dichte δ1-Phase bildet, liegt wahrscheinlich am hohen Si-
Gehalt in der Reaktionszone, da dadurch das Eisenangebot entsprechend verringert wird 
und sich auch feinkristalline δ1- und ζ-Phase bildet, die die Verzinkungsreaktion nicht ver-
langsamen kann. Die Zinkschmelze kann so zum Eisenuntergrund durchdringen und bil-
det hohe Schichtdicken aus.  
 
Für die Praxis hat das zur Folge, dass die entstehenden Überzüge durch die Aufzehrung 
der inneren Zinkschmelzmasse während des Abkühlens oft größere innere Hohlräume 
aufweisen und vielfach durchgängig grau aussehen, da keine Reinzinkschicht mehr vor-
handen ist.  
 
Temperaturbereich zwischen 490°C und 530°C 
Dieser Temperaturbereich ist ein beim praktischen Verzinken nicht anwendbarer Über-
gangsbereich und dadurch gekennzeichnet, dass weder der Siliziumgehalt des Stahles 
noch die Verzinkungstemperatur einen nennenswerten Einfluss auf die Schichtstruktur 
des Zinküberzuges haben. Die Geschwindigkeit der Schichtbildung erreicht bei 500°C 
ein Maximum für alle untersuchten Baustähle.  
 
Alle Überzüge, auch solche auf Niedrigsilizium-Stahl und auf Al-beruhigten Stählen, fol-
gen bei ihrem Wachstum dem linearen Zeitgesetz. Der Überzug besteht aus kleinen 
Kristallen eines Gemisches aus δ1- und ζ-Phase. Das Erscheinungsbild im metal-
lographischen Schliff ist optisch für alle Überzüge identisch mit dem Erscheinungsbild im 




Sandelin-Bereich bei Temperaturen oberhalb 450°C, wobei letzteres allerdings überwie-
gend aus ζ-Phase mit einem Anteil an Reinzink (η-Phase) besteht. Im Gegensatz zu der 
Vielfalt an Gefügeausbildungen im Normaltemperatur-Bereich entsteht bei diesen Tem-
peraturen auf allen Stählen ein nahezu einheitlicher Überzug. Leichte Unterschiede sind 
ausschließlich in der Kristalldichte festzustellen.    
 
Da die Verzinkung im Temperaturbereich um 500°C kurz unterhalb der Stabilitätsgrenze 
der ζ-Phase (530°C) stattfindet, dominiert ein thermodynamischer Effekt das Wachs-
tumsverhalten, der alle eher kinetischen Einflüsse aus dem Normaltemperatur-Bereich 
überlagert. Dieser thermodynamische Effekt ist auf eine unterschiedliche Temperaturab-
hängigkeit von Keimbildungs- und Kristallwachstumsgeschwindigkeit zurückzuführen 
[44]. Die Anzahl und Form der Kristalle der δ1- und ζ-Phase hängt vom Verhältnis dieser 
beiden Geschwindigkeiten. Da die Bildung eines Keims eine höhere Aktivierungsenergie 
benötigt als sein anschließendes Wachstum, nimmt mit steigender Temperatur die 
Keimbildung stärker als das Kristallwachstum zu. Der Grund für das feinkristalline δ1+ζ-
Gefüge liegt daher in der hohen Keimbildungsgeschwindigkeit vor allem der ζ-Phase, die 
bei Temperaturen kurz unterhalb der Beständigkeitsgrenze von 530°C ihr Maximum er-
reicht. Die nicht in dem Maße temperaturabhängige Kristallwachstumsgeschwindigkeit 
kann der beschleunigten Keimbildung nicht folgen. Das sich bildende feinkörnige Gefüge 
hat keine Wirkung auf das Schichtwachstum, da δ1- und ζ-Phase nicht kompakt ausge-
bildet sind.  
 
Hochtemperaturbereich zwischen 530°C und 620°C 
In diesem Temperaturbereich ist nur die δ1-Phase thermodynamisch stabil, die ζ-Phase 
ist nicht mehr beständig. Die δ1-Phase bildet sich bevorzugt auf Niedrigsilizium-Stahl auf-
grund der dort an der Stahloberfläche vorhandenen verunreinigungsfreien α-
Eisenschicht und der dadurch gegebenen hohen Reaktionsgeschwindigkeit stets kom-
pakt mit Schichtdicken zwischen 40-50 µm aus. Mit steigendem Si-Gehalt im Stahl 
kommt es aber zunehmend zur Bildung von weniger kompakten δ1-Kristallen, die wäh-
rend des Verzinkens in Schmelze eingebettet sind. Beide möglichen Phasenausbildun-
gen werden im Ausschnitt des Zustandsschaubildes Fe/Zn der Abb. 5.78 durch die ge-
punktete Markierung gekennzeichnet.  
 
Bildet sich sofort und überwiegend eine Schicht aus δ1-Phase, wie das entsprechend 
obigen Ausführungen für Niedrigsilizium-Stahl anzunehmen ist, dann bleibt auch beim 




Abkühlen nach dem Verzinken die Phasenstruktur gleich, und es entstehen gut ausge-
bildete, qualitativ hochwertige Zinküberzüge. Der linke Pfeil in Abbildung 5.78 kenn-
zeichnet diesen Fall. Kommt es jedoch zur Bildung von (δ1-Phase+Schmelze), wie z. B. 
bei höher Si-haltigen Stählen, so kommt es beim Abkühlen zu Phasenumwandlungen. 
Dieses Verhalten wird durch den rechten Pfeil in Abbildung 5.78 beschrieben. Aus (δ1-
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Abb. 5.78: Zinkreiche Seite des Zustandsschaubildes Fe/Zn mit Markierung des Pha-
senbereiches, der bei Schmelzetemperaturen zwischen 530°C und 620°C 
beim Feuerverzinken relevant ist.  
 
Alle möglichen Phasenumwandlungen führen zu Volumen- und Strukturveränderungen. 
Dadurch werden beim Abkühlen mechanische Spannungen in die Überzüge eingetra-
gen. Darum neigen durch Hochtemperaturverzinkung erzeugte Überzüge dazu, teilweise 
spröde und brüchig zu sein. Das kritische Phasengebiet (δ1+Schmelze) wird zumindest 
tendenziell mit steigender Verzinkungstemperatur zurück gedrängt, weil bei höheren 
Temperaturen offensichtlich die Bildung einer kompakten δ1-Phase gefördert wird.  
 




Für die Praxis kann abgeleitet werden, dass zu beachten ist, dass die qualitativ besten 
HT-Überzüge erstens auf Niedrigsilizium-Stahl und zweitens bei möglichst hoher Verzin-
kungstemperatur (> 570°C) entstehen. 
 
Kritisch für die Hochtemperaturverzinkung ist das Temperaturintervall um 500°C. Dieses 
muss beim Abkühlen bei Vorhandensein von (δ1+Schmelze) möglichst schnell durchlau-
fen werden, um Gefügeveränderungen und damit Spannungen im Überzug zu verrin-
gern/zu vermeiden. Das trifft insbesondere dann zu, wenn die entstandene Mischung 
aus (δ1+Schmelze) sehr reich an Schmelze ist. Ein möglichst schnelles Abschrecken 
unmittelbar nach der Verzinkungsreaktion (sofern technologisch möglich) friert einen me-
tastabilen Zustand ein und ist der Qualität der Überzüge förderlich. Beim langsamen Ab-
kühlen kommt es zur Reaktion zwischen der Schmelze und der δ1-Phase zur ζ-Phase. Im 
Resultat sind oft Abplatzungen der Schichten vom Stahluntergrund zu beobachten. 
 
 




5.4  Legierte Zinkschmelzen  
 
Als legierte Zinkschmelzen werden solche Schmelzen bezeichnet, in denen neben der 
konventionellen Pb-Komponente andere Legierungselemente enthalten sind. Viele Ver-
zinkungsbetriebe arbeiten trotz höherer Kosten und einem deutlich engeren Toleranzbe-
reich mit Legierungszusätzen, da positive Effekte hinsichtlich eines reduzierten Zink-
verbrauchs und der Optik der Zinküberzüge erwartet werden.   
 
Um das Wachstumsverhalten und die Eigenschaften von Zinküberzügen aus verschie-
den legierten Zinkschmelzen in Abhängigkeit von der Stahlsorte, der Verzinkungstempe-
ratur und der Tauchdauer systematisch zu ermitteln, wurde wiederum 4 verschiedene 
Baustähle (siehe Tab. 5.1) und 6 verschiedene Zinkschmelzen (siehe Tabelle 5.3) ein-
gesetzt. Es wurde die Schmelzetemperatur mit 445°C und 455°C sowie die Tauchdauer 
mit 5, 10 und 15 Minuten variiert.  
 
Bei Schmelze 1 handelt es sich um die schon erörterte konventionelle ZnPb-Schmelze. 
Sie dient bei den folgenden Versuchsauswertungen als Bezug bzw. Referenz. Darüber 
hinaus werden zwei Schmelzekategorien untersucht. Zum einen sind die Schmelzen 2 
und 3 mit Nickel legiert und enthalten zur Senkung der Oberflächenspannung Blei bzw. 
Wismut in praxisüblichen Konzentrationen. Zum anderen sind die Schmelzen 4, 5 und 6 
mit Sn-, Ni- und Bi-legiert, teilweise ist Blei zugesetzt. In der Regel wurden die verzinkten 
Proben direkt nach dem Verzinken im Wasserbad abgeschreckt. Wurden andere Ab-




5.4.1 Wachstumsverhalten der Zinküberzüge (Versuchsserie 6) 
 
Es wurde das Wachstumsverhalten der Zinkschicht auf den vier Stahlsorten untersucht, 
indem die Schichtdicke als Funktion der Tauchdauer bei 445°C in Abhängigkeit von der 
Stahlsorte bestimmt wurde. Die Ergebnisse sind in den Abbildungen 5.79a bis 5.79f gra-
fisch dargestellt. Die Wachstumsrate resultiert aus dem Anstieg der Kurven. 
 
Die Abb. 5.79a zeigt das Verzinkungsverhalten der Stähle in der Referenzschmelze 1. 
Das Wachstumsverhalten konnte analog zu den Ergebnissen im Abschnitt 5.3.1 repro-
duziert werden.  




- Im Niedrigsilizium-Bereich resultieren dünne Schichten, die Wachstumsrate ist 
dementsprechend gering. 
- Der Sebisty-Bereich ist durch mittlere Schichtdicken und parabolisches Wachs-
tum gekennzeichnet.  
- Im Sandelin- und vor allem im Hochsilizium-Bereich führt die nahezu konstant 
große Wachstumsrate zu dicken Überzügen. 
 
Die Abb. 5.79b zeigt das Verzinkungsverhalten der Stähle in Schmelze 2. Diese ist zu-
sätzlich mit Nickel legiert und senkt die Schichtdicke im Sandelin-Bereich, die vergleich-
bar mit der im Niedrigsilizium-Bereich ist. Die anderen Stahlsorten verzinken ähnlich wie 
in der konventionellen ZnPb-Schmelze (Schmelze 1). Da Blei sowohl in Schmelze 1 als 
auch in Schmelze 2 enthalten ist, kann die Reduzierung der Schichtdicke im Sandelin-
Bereich allein auf das Nickel zurückgeführt werden. In Summe der Schichtdicken aller 
Stähle erreicht diese nickel- und blei-legierte Schmelze eine 28 %ige Schichtdickenredu-
zierung im Vergleich zur Schmelze 1.  
 
In Abb. 5.79c wird das Verzinkungsverhalten der Stähle in Schmelze 3 gezeigt. Dabei 
handelt es sich um eine nickel- und wismutlegierte (bleifreie) Zinkschmelze. Im Vergleich 
zur Schmelze 1 ist wiederum die Zinkschichtdicke auf Sandelin-Stahl deutlich reduziert. 
Im Vergleich zu Schmelze 1 und 2 sind aber die Schichtdicken im Sebisty- und Hochsili-
zium-Bereich leicht erhöht. In Summe der Schichtdicken aller Stähle erreicht Schmelze 3 
dennoch eine 23 %ige Schichtdickenreduzierung im Vergleich zur Schmelze 1 
 
Das Verzinkungsverhalten der Stähle bei Verwendung der Schmelze 4 beinhaltet die 
Abb. 5.79d. Diese Schmelze besitzt einen geringen Zinnzusatz (0,3%) und enthält wei-
terhin die Elemente Nickel, Wismut und Blei in praxisüblicher Konzentration. Analog zu 
den zinnfreien Schmelzen 2 und 3 bremst diese Schmelze als Folge ihres Nickelgehaltes 
das Schichtwachstum bei Sandelin-Stahl und im direkt angrenzenden Sebisty-Bereich. 
Auch die Schichtdicken im Hochsilizium-Bereich sind leicht reduziert, was auf den Zinn-
zusatz zurückzuführen sein sollte. Die Schmelze 4 reduziert in Summe die Schichtdicken 
um 33 % im Vergleich zur Schmelze 1. 
 
Die Abb. 5.79e  zeigt das Verzinkungsverhalten der Stähle bei Verwendung der Schmel-
ze 5. Diese Schmelze enthält im Unterschied zu Schmelze 4 relativ viel Zinn versetzt 
(etwa 1%) und daneben die Elemente Nickel, Wismut und Blei. Auch hier reduziert das 
Nickel zuverlässig die Schichtdicke im Sandelin-Bereich. Auffällig ist die im Vergleich zu 




Schmelze 4 deutliche Reduzierung der Schichtdicke im Sebisty-Bereich. Im Hochsilizi-
um-Bereich findet hingegen keine Reduzierung der Schichtdicke statt, was mit Praxiser-
fahrungen gut übereinstimmt. Schmelze 5 reduziert in Summe die Schichtdicken um  
27 % im Vergleich zur Schmelze 1. 
 
In Abb. 5.79f ist das Verzinkungsverhalten der Stähle bei Verwendung der nahezu blei-
freien Schmelze 6 dargestellt. Nickel reduziert in üblicher Weise die Schichtdicke im 
Sandelin-Bereich. Die Schichtdicken im Sebisty-Bereich sind ebenso deutlich wie bei 
Verwendung von Schmelze 5 reduziert. Zusätzlich wird die Schichtdicke im Hochsilizium-
Bereich durch die Legierungselemente beeinflusst. Ihr Wachstum wird im Hochsilizium-
Bereich stärker als bei Verwendung von Schmelze 4 und 5 gebremst. In Summe redu-






































































Abb. 5.79a: Zinkschichtdicke in Abhängigkeit 
von der Tauchdauer mit Schmelze 1 
 
Abb. 5.79b: Zinkschichtdicke in Abhängigkeit 





































































Abb. 5.79c: Zinkschichtdicke in Abhängigkeit 
von der Tauchdauer mit Schmelze 3 
 
Abb. 5.79d: Zinkschichtdicke in Abhängigkeit 
von der Tauchdauer mit Schmelze 4 






































































Abb. 5.79e: Zinkschichtdicke in Abhängigkeit 
von der Tauchdauer mit Schmelze 5 
Abb. 5.79f: Zinkschichtdicke in Abhängigkeit 
von der Tauchdauer mit Schmelze 6 
 
Eine andere grafische Darstellungsmöglichkeit ist die  Zinkschichtdicke in Abhängigkeit 
von der Zinkschmelze (Abb. 5.80). Diese ist besonders anschaulich, es ist aber zu be-
achten, dass die gezeichneten Kurven keine mathematische Funktion beschreiben. Je-
der Punkt auf einer Kurve ist ein Einzelzustand. 
 
Die Abb. 5.80a zeigt die Verhältnisse bei der Verzinkung mit 5 min Tauchdauer und 
445°C Schmelzetemperatur. Bei dieser relativ kurzen Tauchdauer sind fast keine Unter-
schiede in den Zinkschichtdicken bei Verwendung unterschiedlicher Zinkschmelzen fest-
zustellen. Bei dieser relativ kurzen Tauchdauer sind die intermetallischen Phasen noch 
nicht vollständig ausgebildet und ihr transporthemmender Einfluss kommt noch nicht 
zum Tragen. Die unterschiedlichen Gefügeausbildungen führen daher noch nicht zu 
stark unterschiedlichen Schichtdicken. Ein Ziel des Verzinkungsbetriebes zur Erzielung 
dünner Überzüge sollte es daher immer sein, möglichst kurz zu tauchen.  
 
Die Abb. 5.80b zeigt die Verhältnisse bei einer Verzinkungsdauer von 10 min und 445°C. 
Bei Stahl im Niedrigsilizium-Bereich ist kein Einfluss festzustellen. Die Schichtdicken lie-
gen stets um 100 µm. Im Sandelin-Bereich ist die bereits beschriebene Wirkung des Ni-
ckels in den Schmelzen 2 bis 6 gut ersichtlich. Für den Sebisty-Bereich gilt, dass die mit 
Zinn und Nickel legierten Schmelzen 4 und insbesondere 5 und 6 die Schichtdicke am 
deutlichsten reduzieren. Im Hochsilizium-Bereich ist ein komplizierter Einfluss der 
Schmelzezusammensetzung  ersichtlich, ohne dass gravierende Schichtdickensenkun-
gen möglich sind. Deutlich wird hierbei, dass sich die Legierungselemente in den 
Schmelzen gegenseitig beeinflussen, z. B. Zinn, Blei und Wismut mit natürlich Zink.  
 





























Abb. 5.80a: Zinkschichtdicke in Abhängigkeit von der verwendeten Zinkschmelze 
      Tauchdauer 5 min, Schmelzetemperatur 445°C  
 

























Abb. 5.80b: Zinkschichtdicke in Abhängigkeit von der verwendeten Zinkschmelze 









































Die Abb. 5.80c zeigt die Verhältnisse bei der Verzinkung mit 15 min Tauchdauer und 
445°C Schmelzetemperatur. Es können die gleichen Beobachtungen wie in der Abb. 
5.80b gemacht werden, mit dem Unterschied, dass die Schichtdicken mit einer noch grö-
ßeren Bandbreite schwanken. Während im Hochsilizium-Bereich teilweise 600 µm über-
schritten werden, bleibt es im Niedrigsilizium-Bereich bei Schichtdicken um 100 µm. Die 
schichtdickenreduzierende Wirkung der zinn- und nickellegierten Schmelzen 4, 5 und 6 
im Sebisty-Bereich kommt bei 15 min Tauchdauer noch deutlicher zum Tragen.  
 

























Abb. 5.80c: Zinkschichtdicke in Abhängigkeit von der verwendeten Zinkschmelze 
             Tauchdauer 15 min, Schmelzetemperatur 445°C  
 
Die Abb. 5.81 zeigt die Gegebenheiten bei einer Verzinkungstemperatur von 455°C. Bei 
dieser Temperatur haben sich im Sebisty-Bereich die Wachstumsverhältnisse geändert. 
Das Wachstum folgt jetzt einem parabolischen Gesetz, wodurch dünnere Überzüge als 
bei 445°C entstehen. Dabei handelt es sich um den so genannten Sebisty-Effekt, der im 
Abschnitt 5.3 bereits nachgewiesen und diskutiert wurde. Dieser Effekt ist sowohl in 
Schmelze 1, als auch bei Verwendung der legierten Schmelzen 2 bis 6 nachweisbar. 
Allerdings ist festzustellen, dass die sonst bei 445°C sehr zuverlässige Nickelwirksamkeit 
im Sandelin-Bereich bei 455°C nicht vollständig einsetzt, sondern für eine vollständige 
Unterdrückung des Sandelin-Maximums neben Nickel auch ein Zusatz von Zinn erforder-























gleichbar, z. B. fällt bei der (bleifreien) nickel- und wismutlegierten Schmelze 3 auf, dass 
im Sebisty- und insbesondere im Hochsilizium-Bereich etwas dickere Überzüge entste-
hen als bei Schmelze 1, was für die spätere Erklärung der Ergebnisse wichtig ist. 
 























Abb. 5.81: Zinkschichtdicke in Abhängigkeit von der verwendeten Zinkschmelze 
             Tauchdauer 10 min, Schmelzetemperatur 455°C  
 
Eine weitere Möglichkeit der graphischen Darstellung ist die Abhängigkeit der Schichtdi-
cke vom Silizium-Gehalt des Stahls. Da der Einfluss der Tauchdauer und der Schmelze-
temperatur durch Variation dieser Parameter in den oben stehenden Diagrammen be-
reits ausgewertet wurde, soll sich mit Abb. 5.82 auf die Ergebnisse bei 15 min Tauch-
dauer und  445°C Schmelzetemperatur beschränkt werden. Dabei sind die Schichtdi-
ckenunterschiede besonders deutlich. Folgende Aussagen zur Wirkung der einzelnen 
Zulegierungen sowie ihre gegenseitige Beeinflussung sind möglich:  
 
Die Schichtdicken im Niedrigsilizium-Bereich sind stets unabhängig von der Zinkschmel-
ze. Im Sandelin-Bereich hat Nickel eine dominierende schichtdickenreduzierende Wir-
kung. Alle nickellegierten Schmelzen erzeugen gleich dünne Überzüge bei 445°C. Im 
Sebisty- und vor allem im Hochsilizium-Bereich streuen die Zinkschichtdicken bei 15 min 
Rektionszeit stark, weil sich Sn, Pb und Bi gegenseitig beeinflussen. Der Einfluss der 






















 Bei zinnfreien Zinkschmelzen erhöht Wismut im Vergleich zu Blei leicht die Schicht-
dicke (siehe Schmelze 3 im Vergleich zu 2)  
 Bei zinnhaltigen Zinkschmelzen führt Blei zu einer relativen Schichtdickenerhöhung 
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Schmelze 1 15min 445°C 
Schmelze 2 15min 445°C
Schmelze 3 15min 445°C
Schmelze 4 15min 445°C
Schmelze 5 15min 445°C
Schmelze 6 15min 445°C
 
Abb. 5.82: Zinkschichtdicke in Abhängigkeit vom Si-Gehalt des Stahls bei   
        445°C und 15 min - Schmelze 1 bis 6 
 
 
5.4.2 Auswertung: Einflusses der untersuchten Legierungselemente 
 
Folgende allgemeine Aussagen lassen sich aus den erläuterten Untersuchungen im 
Punkt 5.4.1 machen: 
 
- Im Niedrigsilizium-Bereich verhalten sich hinsichtlich Schichtdicke alle Proben 
gleich und damit unabhängig von Legierungszusätzen, Verzinkungstemperatur 
und -dauer. Die sich stets bildende kompakte und dichte δ1-Phase und ihre Bar-
rierewirkung bestimmt das Schichtwachstum. 
 




- Im Sandelin-Bereich hat Nickel eine dominierende schichtdickenreduzierende 
Wirkung. Alle nickellegierten Schmelzen erzeugen gleich dünne Überzüge bei 
445°C. Bei 455°C wird dafür zusätzlich Zinn benötigt.   
 
-   Im Sebisty- und vor allem im Hochsilizium-Bereich streuen die Zinkschichtdicken 
bei langer Rektionszeit in Abhängigkeit von der Zusammensetzung der Zink-
schmelze stark, weil sich Zinn, Blei und Wismut gegenseitig beeinflussen.  
 
Dieser zusätzliche Einfluss von Blei und Wismut auf die Schichtdicke lässt sich getrennt 
für zinnfreie und zinnhaltige Schmelzen wie folgt erklären:  
 
- Bei zinnfreien, nickellegierten Zinkschmelzen kommt es im Vergleich mit der 
Referenzschmelze 1 und auch der bleihaltigen Schmelze 2 durch Zugabe von 
Wismut bei Abwesenheit von Blei zu einem leichten Anstieg der Schichtdicke im 
Sebisty- und Hochsilizium-Bereich. Eine mögliche Erklärung ist der bei Bleiman-
gel eintretende Angriff des Wismuts auf die wachstumsbremmsende δ1-Phase 
des Zinküberzuges [45], wodurch die sowieso nur schwache Barrierewirkung der 
δ1-Phase bei den o. g. Stahlsorten bei Bleimangel weiter reduziert wird.   
 
- Bei ausreichend zinnhaltigen, nickellegierten Zinkschmelzen (Schmelzen 5 und 
6) führt ein Zusatz von Wismut (ohne Blei) zu einer Absenkung der Schichtdicke 
(Schmelze 6) im Vergleich zur bleilegierten Referenzschmelze 1 **. Wird dage-
gen Wismut + Blei zugesetzt (Schmelze 5), tritt dieser Effekt nicht ein und es 
entstehen sogar leicht dickere Überzüge. Eine mögliche Erklärung dafür ist, 
dass die schichtdickensenkende Wirkung des Zinnsaumes oberhalb der ζ-Phase 
durch Wismut und Blei, die beide vollständig im flüssigen Zinn löslich sind, ge-
schwächt wird. Der Unterschied zwischen den beiden Elementen ist die einge-
setzte Konzentration. Während durch die Zugabe von 0,1 % Wismut die Wirkung 
des Zinnsaums nicht oder nur sehr wenig verändert wird, findet durch die Zuga-
be von 1 % Blei (10-mal mehr Blei) eine signifikante Schwächung der wachs-
tumshemmenden Wirkung des Zinnsaumes statt. Die nur 0,3% Zinn enthaltende 
Schmelze 4 nimmt folgerichtig eine Zwischenstellung ein. 
 
 
** Anmerkung: Der Vergleich zu einer vollständig blei- und wismutfreien Schmelze währe hier hilf-
reich, solch eine Schmelze wurde aber nicht getestet. 




Die beschriebenen Effekte sind schematisch in Abb. 5.83 wiedergegeben. Dargestellt ist 
die Schichtdicke in Abhängigkeit des Si-Gehaltes im Stahl. Die Bandbreite ergibt sich 
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Abb. 5.83: Einfluss der Legierungselemente in der Zinkschmelze auf die Schichtdicke 
von Zinküberzügen (schematisch) 
 
Eine vollständige Senkung der Schichtdicke auf das Niveau von Stahl im Niedrigsilizium-
Bereich wird im Sebisty- und Hochsilizium-Bereich durch Einsatz der hier untersuchten 
legierten Zinkschmelzen nicht erreicht. Für die Praxis gilt daher, dass Kosten und Nutzen 
solch legierter Schmelzen im Einzelfall abzuwägen sind. Entscheidend ist dabei das je-
weilige Stahlsortiment im Verzinkungsbetrieb. 
 
 
5.4.3  Gefügeuntersuchungen 
 
Die Gefügeausbildungen der Zinküberzüge wurden metallographisch untersucht. Von 
jeder Probe wurden charakteristische Bereiche des Zinküberzuges im Querschliff mittels 
Lichtmikroskop aufgenommen. In diesem Abschnitt wird nur auf Veränderungen des Ei-
sen-Zink-Gefüges eingegangen, welche durch den Einsatz der legierten Schmelzen her-




vorgerufen werden. Die Gefügeausbildungen mit der konventionellen ZnPb-Schmelze 
(Schmelze 1) waren Gegenstand des Abschnitts 5.3.3.  
 
Für jede einzelne Schmelze werden nachfolgend die Eisen-Zink-Gefüge bei der Verzin-
kung mit 10 min Tauchdauer, 445°C Schmelzetemperatur abgebildet und diskutiert. Da-
bei handelt es sich um die im Wasserbad abgeschreckten Proben, deren metallurgischer 
Zustand direkt nach dem Verzinken eingefroren wurde.   
 
Schmelze 1  
Der Aufbau der Zinküberzüge aus der Referenzschmelze 1 ist in Abbildung 5.84a bis 
5.84d dargestellt. Es sind die bekannten und in Abschnitt 5.3.3 beschriebenen und be-




Abb. 5.84a: Niedrigsilizium-Bereich Abb. 5.84b: Sandelin-Bereich 
 
 
Abb.5.84c: Sebisty-Bereich Abb. 5.84d: Hochsilizium-Bereich 
 




Schmelze 2  
Die mit Nickel und Blei legierte Schmelze 2 senkt die Schichtdicke vorwiegend im San-
delin-Bereich. Damit einhergehend ist eine signifikante Änderung im Eisen-Zink-Gefüge 
wahrzunehmen (Abb. 5.85b). Durch den Nickelzusatz bildet sich eine kompakte δ1-
Phase, so wie dies im Niedrigsilizium-Bereich auch ohne Nickel der Fall ist. Sobald die 
δ1-Phase während des Verzinkens ausgebildet ist, kann Schichtwachstum nur noch über 
Diffusion durch diese feste Phase langsam stattfinden. So ändert sich durch Nickel das 
Wachstum im Sandelin-Bereich vom linearen Zeitgesetzt zum Wachstum mit paraboli-
schem Zeitgesetz. Eine Modellvorstellung zur Wirkungsweise des Nickels beschreibt das 
Nickel als Wasserstofffänger, wodurch sich kompakte Phasen bilden können, da das 
Kristallwachstum nicht durch Wasserstoffeffusion gestört wird [46]. Thermodynamische 
Erklärungen beziehen sich auf die Teilnahme des Nickels bei der Bildung der intermetal-
lischen Phasen. Nickel soll dabei die Kompaktheit der wachsenden Phasen erhöhen und 
so die Eisendiffusion bremsen [47].  
 
  
Abb. 5.85a: Niedrigsilizium-Bereich Abb. 5.85b: Sandelin-Bereich 
 
 
Abb. 5.85c: Sebisty-Bereich Abb. 5.85d: Hochsilizium-Bereich 
 





Mit der mit Nickel und Wismut legierten Schmelze 3 ergeben sich vergleichbare Eisen-
Zink-Gefüge wie mit Schmelze 2. Die Wirksamkeit des Nickels führt auch hier im Sande-
lin-Bereich zu einem Gefügeaufbau wie im Niedrigsilizium-Bereich. Die Schichtdicke im 
Hochsilizium-Bereich liegt bei dieser Schmelze höher als bei den in Schmelze 1 und 2 
verzinkten Proben. Vergleicht man die Gefüge im Hochsilizium-Bereich, so stellt man 
fest, dass Schmelze 3 zu einem deutlich dickeren 2-Phasengemisch an der Grenze 
Stahl/Zinküberzug führt (dunkle Bereiche in Abb. 5.86d). Dabei handelt es sich um einen 
sehr feinkristallinen Bereich aus δ1+ζ-Phase, wie die Phasenanalyse gezeigt hat. Eine 
Barrierewirkung ist bei dieser Gefügeausbildung nicht vorhanden, wodurch sich der leicht 
dickere Zinküberzug erklären läst. Vorstellbar ist, dass es sich während des Verzinkens 
um δ1-Kristalle handelt, die in Zinkschmelze eingebettet sind. Nach dem Verzinken bzw. 




Abb. 5.86a: Niedrigsilizium-Bereich Abb. 5.86b: Sandelin-Bereich 
 
 
Abb. 5.86c: Sebisty-Bereich Abb. 5.86d: Hochsilizium-Bereich 




Schmelze 4  
Schmelze 4 ist mit wenig Zinn (0,3 %) sowie mit Nickel, Blei und Wismut legiert. Die Ge-
fügeausbildung im Niedrigsilizium-Bereich entspricht der Ausbildung in allen anderen 
Schmelzen. Auch im Sandelin-Bereich ist durch den Nickelzusatz der zu erwartende 
Aufbau festzustellen. Schmelze 4 senkt die Schichtdicke leicht im Sebisty-Bereich im 
Vergleich zur Schmelze 1. Es bilden sich hier weniger der großen ζ-Kristalle (Abb. 





Abb. 5.87a: Niedrigsilizium-Bereich Abb. 5.87b: Sandelin-Bereich 
 
 
Abb. 5.87c: Sebisty-Bereich Abb. 5.87d: Hochsilizium-Bereich 
 
Schmelze 5  
Schmelze 5 ist mit relativ viel Zinn (1,0 %) sowie Nickel, Blei und Wismut legiert. Es fal-
len die zwar relativ dünnen, aber mit Rissen durchzogenen Zinküberzüge im Niedrigsili-
zium- und Sandelin-Bereich auf. Solche Risse treten auf, wenn eine harte und sehr 
spröde δ1-Phase vorhanden ist. Der Eisengehalt der δ1-Phase beträgt bei Überzügen aus 
zinnhaltigen Schmelzen statt ca. 7 % etwa 10 bis 11 %, er liegt damit an der Obergrenze 




der δ1-Phase. Ansonsten entspricht das Gefüge dieser Überzüge den Zinküberzügen der 
Schmelzen 2 bis 4 mit dem Unterschied, dass im Sebisty-Bereich kaum große, kantige ζ-
Kristalle vorhanden sind. Stellenweise ist eine deutlich ausgeprägte δ1-Phase entstan-
den. Die Senkung der Schichtdicke auf das Niveau des Niedrigsilizium-Bereichs gelingt 
trotzdem nicht, da auch immer wieder sogenannte Durchbrüche mit ζ-Kristallen existie-
ren. Der Zinngehalt reicht für eine maximale Reduzierung der Schichtdicke im Sebisty-
Bereich offensichtlich noch nicht aus. Das Gefüge im Hochsilizium-Bereich entspricht 
dem Gefüge mit Schmelze 3, wobei die sehr ausgeprägte, feinkristalline Gefügeausbil-
dung (δ1+ζ) im unteren Bereich des Überzuges auffällig ist. Eine Hemmwirkung ist von 
dieser Struktur nicht zu erwarten. 
 
  
Abb. 5.88a: Niedrigsilizium-Bereich Abb. 5.88b: Sandelin-Bereich 
 
 








Schmelze 6  
Schmelze 6 ist Blei-frei aber mit 1 % Zinn sowie Nickel und Wismut legiert. Mit dieser 
Schmelze entstehen in Summe die dünnsten Überzüge. Die Eisen-Zink-Gefüge unter-
scheiden sich nur wenig von denen der Schmelze 4 und 5. Ausnahme ist hier der Hoch-





Abb. 5.89a: Niedrigsilizium-Bereich Abb. 5.89b: Sandelin-Bereich 
 
 
Abb. 5.89c: Sebisty-Bereich Abb. 5.89d: Hochsilizium-Bereich 
 
Variation der Tauchdauer 
Vergleicht man die Gefügeausbildung der Proben, die länger (15 min) oder kürzer (5 
min) verzinkt wurden ist festzustellen, dass Phasen im Überzug umso deutlicher ausge-
bildet sind, je länger verzinkt wurde. Eine prinzipielle Änderung des Phasenaufbaus ist 
nicht festzustellen, da sich die thermodynamischen Bildungsfaktoren nicht ändern. Die 




einzelnen Phasenbereiche werden daher mit zunehmender Tauchdauer hauptsächlich 
dicker und nähern sich in der Zusammensetzung dem thermodynamischen Gleichge-
wicht an. 
 
Variation der Schmelzetemperatur 
Die Erhöhung der Schmelzetemperatur (455°C gegenüber 445°C) verdeutlicht den 
schon beschriebenen Sebisty-Effekt. Dieser Effekt tritt unabhängig von der Schmelze-
formulierung auf. Die Abbildungen 5.90a und 5.90b zeigen die Gefügeausbildung im Se-
bisty-Bereich bei 455°C für die Schmelzen 4 und 5  beispielhaft. Im Vergleich zur Verzin-
kung bei 445°C (siehe Abbildungen 5.87c und 5.88c) ist zu erkennen, dass die δ1-Phase 
kompakter und dicker ausgeprägt ist. Das damit verbundene parabolische Wachstum 




Abb. 5.90a: Sebisty-Bereich, 455°C, 10 
min, abgeschreckt, Schmelze 4 
Abb. 8.90b: Sebisty-Bereich, 455°C, 10 
min, abgeschreckt, Schmelze 5 
 
Bei den Stählen im Niedrigsilizium- und Sandelin-Bereich verändert sich der prinzipielle 
Morphologie der Schichten nicht. Sie sind jedoch wegen der erhöhten Wachstumsge-
schwindigkeit dicker. Effekte des Nachlegierens wirken in gleiche Richtung.  
 
Im Hochsilizium-Bereich ist die feinkristalline Gefügeausbildung (δ1+ζ) bei 445°C stärker 
ausgeprägt als bei 455°C. Die thermodynamischen Bedingungen scheinen bei 445°C für 
diese Ausbildung ideal zu sein. Diese Beobachtung erklärt, dass die Gesamtschichtdicke 
vor allem bei den Sn-legierten Schmelzen 4, 5 und 6 an den untersuchten Proben bei 
455°C niedriger als bei 445°C ist. Dieser Effekt tritt bei konv. Schmelze nicht auf. 
 
 




Einfluss der Abkühlbedingungen  
Die Abkühlgeschwindigkeit der Zinküberzüge hat Einfluss auf deren Eigenschaften. 
Grund ist das sogenannte Nachlegieren. Durch Diffusionsvorgänge nach dem eigentli-
chen Tauchvorgang können sich die Eisen-Zink-Strukturen noch weiter verändern, bis 
eine Temperatur von ca. 200°C unterschritten ist. Die nachfolgenden metallographischen 
Abbildungen zeigen den Gefügeaufbau der Zinküberzüge aus den Schmelzen 1, 3 und 6 
unter Variation der Abkühlbedingung als charakteristische Beispiele.  
 
Die Abkühlgeschwindigkeit wurde wie folgt von schnell nach langsam variiert: „Abschre-
cken“, „Abkühlen bis RT“ und „Abkühlen auf 200°C“ (siehe Abschnitt 4.3). 
 
Schmelze 1 
Die Schmelze 1 (ZnPb) dient wiederum als Referenz. 
  
Abb. 5.91a: Abkühlen auf Raumtemperatur; 
Niedrigsilizium-Bereich, 10 min, 445°C 
Abb. 5.91b: Abkühlen auf 200°C 
Niedrigsilizium-Bereich, 10 min, 445°C 
 
 
Abb. 5.91c: Abkühlen auf Raumtemperatur; 
Sandelin-Bereich, 10 min, 445°C 
Abb. 5.91d: Abkühlen auf 200°C; Sandelin-
Bereich, 10 min, 445°C 





Abb. 5.91e: Abkühlen auf Raumtemperatur; 
Sebisty-Bereich, 10 min, 445°C 
Abb. 5.91f: Abkühlen auf 200°C; Sebisty-
Bereich, 10 min, 445°C 
 
 
Abb. 5.91g: Abkühlen auf Raumtemperatur; 
Hochsilizium-Bereich, 10 min, 445°C 
Abb. 5.91h: Abkühlen auf 200°C; Hochsili-
zium-Bereich, 10 min, 445°C 
 
Schmelze 3 
Die Schmelze 3 kann die nickellegierten Schmelzen 2 und 3 repräsentieren, wobei 
Schmelze 3 mit Wismut legiert ist, Schmelze 2 hingegen Blei enthält (siehe Tab. 5.3). 






Abb. 5.92a: Abkühlen auf Raumtemperatur; 
Niedrigsilizium-Bereich, 10 min, 445°C 
Abb. 5.92b: Abkühlen auf 200°C 
Niedrigsilizium-Bereich, 10 min, 445°C 
 
 
Abb. 5.92c: Abkühlen auf Raumtemperatur; 
Sandelin-Bereich, 10 min, 445°C 
Abb. 5.92d: Abkühlen auf 200°C; Sandelin-
Bereich, 10 min, 445°C 
 
 
Abb. 5.92e: Abkühlen auf Raumtemperatur; 
Sebisty-Bereich, 10 min, 445°C 
Abb. 5.92f: Abkühlen auf 200°C; Sebisty-
Bereich, 10 min, 445°C 






Abb. 5.92g: Abkühlen auf Raumtemperatur; 
Hochsilizium-Bereich, 10 min, 445°C 
Abb. 5.92h: Abkühlen auf 200°C; Hochsili-
zium-Bereich, 10 min, 445°C 
 
Schmelze 6 
Schmelze 6 repräsentiert für diesen Vergleich die zinn- und nickellegierten Schmelzen 4, 
5 und 6, wobei Schmelze 6 Wismut enthält (siehe Tab. 5.3). 
  
Abb. 5.93a: Abkühlen auf Raumtemperatur; 
Niedrigsilizium-Bereich, 10 min, 445°C 
Abb. 5.93b: Abkühlen auf 200°C 
Niedrigsilizium-Bereich, 10 min, 445°C 





Abb. 5.93c: Abkühlen auf Raumtemperatur; 
Sandelin-Bereich, 10 min, 445°C 
Abb. 5.93d: Abkühlen auf 200°C; Sandelin-
Bereich, 10 min, 445°C 
 
 
Abb. 5.93e: Abkühlen auf Raumtemperatur; 
Sebisty-Bereich, 10 min, 445°C 
Abb. 5.93f: Abkühlen auf 200°C; Sebisty-
Bereich, 10 min, 445°C 
 
 
Abb. 5.93g: Abkühlen auf Raumtemperatur; 
Hochsilizium-Bereich, 10 min, 445°C 
Abb. 5.93h: Abkühlen auf 200°C; Hochsili-
zium-Bereich, 10 min, 445°C 
 




Die Auswertung der metallographischen Gefügeaufnahmen ermöglicht folgende Aussa-
gen zum Einfluss der Abkühlbedingungen: 
 
- Der prinzipielle Phasenaufbau der Zinküberzüge wird durch das Abkühlregime 
nicht wesentlich verändert. 
 
- Eine generelle Tendenz ist, dass sich mit längerer Abkühldauer mehr Unregel-
mäßigkeiten im Überzug ausbilden. Diese Unregelmäßigkeiten, wie Risse Ab-
platzungen und Hohlräume entstehen durch die Reaktion (Nachlegieren) zwi-
schen der η-, ζ- und δ1-Phase aufgrund der Diffusion von Eisen und Zink. Wei-
terhin steigt durch zunehmenden Eisen-Gehalt die Sprödigkeit der intermetalli-
schen Phasen an. 
 
- Diese Tendenz gilt besonders für Schmelze 6, weniger für Schmelze 3 und nicht 
für Schmelze 1, bei der die entstehenden Überzüge nicht von der Abkühlzeit be-
einflusst werden. Zinküberzüge aus zinn- und nickelhaltigen Schmelzen reagie-
ren damit am empfindlichsten auf das Nachlegieren durch eine lange Abkühl-
dauer. 
 
- Der Einfluss der Stahlsorte stellt sich so dar, dass die meisten Unregelmäßigkei-
ten sich bei der Verzinkung von Niedrig-silizium-, Sandelin- und Sebisty-Stahl zu 
beobachten sind. Eigenschaften der Zinküberzüge auf Hochsilizium-Stahl sind 
unabhängig von der Abkühldauer. Damit unterliegen alle Überzüge die eine 
kompakte δ1-Phase besitzen diesen Veränderungen durch Nachlegieren. Eine 
Ursache dieser starken Neigung der δ1-Phase zum Nachlegieren ist dem Pha-
sendiagramm Fe/Zn (Abb. 5.78) zu entnehmen. Bei 450°C gibt es keinen 
Gleichgewichtszustand zwischen δ1-Phase und Schmelze (η-Phase). Diese 
Kombination führt daher immer zur Anreicherung von Zink in der δ1-Phase und 
gegebenenfalls zur Phasenumwandlung zur ζ-Phase. Auch eine Anreicherung 










5.4.4 Elementverteilung der Legierungselemente im Überzug  
 
Zur Bestimmung von Elementverteilungen im Zinküberzug wurden an ausgewählten Pro-
ben am metallographischen Schliff Elementverteilungsbilder mittels EDX-Messungen 
aufgenommen. Die Ergebnisse sind in Falschfarben qualitativ dargestellt. 
 
Es konnten keine Nickel- oder Aluminium-Anreicherungen in den untersuchten Proben 
festgestellt werden, d. h. Nickel und Aluminium sind im Zinküberzug unter der Nachweis-
grenze des Messverfahrens relativ gleichmäßig verteilt. 
 
Zinn ist im Vergleich zu Eisen und Zink ein wenig komartibles Element. Deshalb nimmt 
es nicht an de Legierungsreaktion Eisen/Zink teil und hat keinen Einfluss auf die Eisen-
löslichkeit in der Zinkschmelze. In der Verzinkungspraxis ist das ein wichtiger Aspekt. 
Zinn senkt die Viskosität der Schmelze, wodurch ein schnelleres Tauchen des Verzin-
kungsgutes möglich ist. Dadurch verringern sich die entstehenden Zinkschichtdicken. 
Vom Zinn ist weiterhin bekannt, dass es beim Wachsen der Eisen-Zink-Phasen sowie 
beim späteren Abkühlen aus diesen Phasen ausgeschieden wird und es sich, vorausge-
setzt es ist in ausreichender Konzentration vorhanden, oberhalb der ζ-Phase zu einem 
Zinnsaum aufkonzentriert [48]. Dieser Effekt wird als Hauptursache für die wachstums-
bremsende Wirkung des Zinns beim Verzinken angesehen. Die Abbildung 5.94 zeigt 
eine derartige Zinnanreicherung aus einer übermäßig zinnhaltigen Schmelze (2,6 M-%) 
ausgewiesen. Auch bei den Proben aus Schmelze 5 und 6 konnte solch eine Zinnanrei-




Abb. 5.94: Zinnanreicherungen (hell) zwi-
schen den ζ-Kristallen eines Zinküberzu-
ges aus einer Zinkschmelze mit 2,6 % Sn 
Abb. 5.95: Sn-, Fe-Verteilung + REM-
Aufnahme (Sebisty-Bereich, 10 min, 
445°C, abgekühlt auf Raumtemperatur, 
Schmelze 5) 




Blei senkt die Grenzflächenspannung der Zinkschmelze und verbessert damit das Be-
netzungsverhalten der Schmelze beim Verzinken. Wie Zinn beeinflusst auch Blei die Ei-
senlöslichkeit in der Zinkschmelze nicht. Blei ist im schmelzflüssigen Zink bei 450°C  
etwa zu 1,2 % löslich. Beim Abkühlen verringert sich seine Löslichkeit und es kommt zur 
 
 
Ausscheidung von Blei aus fest werdender 
Zinkmasse. Bei Abwesenheit von Zinn ist 
Blei meist kugelförmig in der η-Phase des 
Überzuges eingelagert. Aber auch an der 
Oberfläche des Zinküberzuges treten be-
vorzugt Bleiausscheidungen durch Über-
sättigung während des schnell ablaufen-
den Erstarrungsprozesses auf. Die Abbil-
dung 5.96 zeigt die Oberfläche eines Zink-
überzuges aus Schmelze 1. Das Blei ist 
dabei relativ gleichmäßig, aber in Form 
kleiner Tröpfchen über die Oberfläche des 
Zinküberzuges verteilt.  
Abb. 5.96: Pb-Verteilung an Oberfläche 
des Zinküberzuges (Niedrigsilizium-
Bereich, 10 min 455°C, abgeschreckt, 
Schmelze 1)  
 
In einer zinnhaltigen Schmelze verhält sich das Blei prinzipiell ähnlich wie das Zinn im 
Zinküberzug (Schmelze 4 und 5). In den Eisen-Zink-Phasen des Zinküberzuges ist es 
nicht bzw. nur im sehr geringen Maße löslich. Es wird daher beim Entstehen dieser Ei-
sen-Zink-Phasen ausgeschieden. Zinn und Blei sind hingegen untereinander vollständig 
löslich. Außerdem handelt es sich beide Male um niedrig schmelzende Metalle, die Ge-
mische bilden, deren Schmelzpunkt je nach Zusammensetzung bis auf unter 200°C (Eu-
tektikum) absinken kann. Der Vorgang der Sekretion beim Abkühlen der verzinkten Bau-
teile wird damit verstärkt und läuft über einen deutlich verlängerten Zeitraum ab. Sind 
beide Elemente in der verwendeten Zinkschmelze enthalten, dann sind die bleireichen 
Zonen stets am Ort der Zinnanreicherung zu finden (Abb. 5.97, 5.98). Ein Einfluss auf 
das Schichtwachstum kann daher bei Verwendung zinnhaltiger Schmelzen auch vom 
Blei ausgehen, da das Blei das Ausschwitzen des Zinns sowie den resultierenden Zinn-
saum verändert. Bei dieser Veränderung sollte es sich um eine Verminderung der durch 
den Zinnsaum hervorgerufenen Barriere handeln. Neben der thermodynamischen Ver-
änderung des Gesamtsystems bewirkt Blei in diesem Fall noch eine Begünstigung des 
Stofftransportes. 
 




Auch in der Reinzinkschicht (η-Phase) und damit auch an der Oberfläche des Zinküber-
zuges sind Zinn und Blei als Konglomerat bei Verwendung der entsprechenden Schmel-
zen nachweisbar (Abb. 5.98). 
 
 
Abb. 5.97: Sn-, Pb-Verteilung + REM-
Aufnahme in einem Zinküberzug aus ei-
ner Zinkschmelze mit 2,6 % Sn  
Abb. 5.98: Sn-, Pb-Verteilung an Oberflä-
che des Zinküberzuges (Niedrigsilizium-
Bereich, 10 min 455°C, abgekühlt auf 
Raumtemperatur, Schmelze 1) 
 
Wismut konnte bei den durchgeführten Untersuchungen nicht als Anreicherung mittels 
EDX nachgewiesen werden. Der Grund sollte die vergleichsweise niedrige Konzentration 
des Wismuts sein, das in den Schmelzen 3, 4, 5 und 6 sowie in der Praxis ja nur mit  
0,1 % enthalten ist. Auch eine Überlagerung der Röntgenlinien von Blei und Wismut im 
EDX-Spektrum macht die Detektion der geringen Wismutgehalte schwierig. Es handelt 
sich daher um ein analytisches Problem. 
 
Wismut, ein Metall, das dem Blei und auch dem Zinn sehr ähnlich ist, wird heutzutage 
zur Bleisubstitution der Schmelze zugesetzt. Wie Blei senkt Wismut die Oberflächen-
spannung und verbessert damit das Flies- bzw. Benetzungsverhalten der Schmelze 
beim Verzinken. Man benötigt aber für den gleichen Effekt nur etwa 1/7 bis 1/10 an 
Wismut im Vergleich zu Blei. Wismut wir ähnlich wie Blei und Zinn beim Abkühlen aus 
der Zinkmasse und aus den Eisen-Zink-Phasen bei deren Bildung ausgeschieden und 
bildet sehr niedrig schmelzende Gemische mit den genannten Metallen. Es ist davon 
auszugehen, dass Wismut in zinnhaltigen Schmelzen damit den resultierenden Zinn-
saum schwächt. Die schwächende Wirkung des Wismuts im Vergleich zum Blei ist auf-
grund der niedrigeren Konzentration allerdings geringer. Dieser Aspekt wurde bereits im 
Abschnitt 5.4.3 erläutert, da Blei und Wismut bei zinnhaltigen Schmelzen zu unerwarteter 
Schichtdickenerhöhung im Sebisty- und Hochsilizium-Bereich führen. 




Im Verhalten von Wismut im Vergleich zu Blei sind bei der Bearbeitung dieses Projektes  
sowie bei Schadensfällen aus der Praxis und einem daraus abgeleiteten zusätzlichen 
Versuch Unterschiede festgestellt worden. Bei diesem Versuch wurde die Löslichkeit von 
Wismut und Blei in der δ1-Phase untersucht. In eine reine Wismut-Schmelze, eine reine 
Blei-Schmelze und eine Blei-Wismut-Schmelze (1:1) wurde jeweils ein Stück δ1-Phase 
zugegeben und 4 Tage bei 470°C im Muffeloffen zur Reaktion gelagert. Ergebnis war, 
dass nur bei der reinen Wismut-Schmelze die δ1-Phase angegriffen und sogar völlig zer-
setzt wurde.  
 
Für das hier untersuchte Probenprogramm ist diese Erkenntnis für die Schmelzen 3 und 
6 relevant. Die Schmelzen 3 und 6 enthalten Wismut, ohne Blei. Die im Abschnitt 5.4.3 
diskutierte leicht höhere Schichtdicke bei Schmelze 3 im Sebisty- und Hochsilizium-
Bereich im Vergleich mit Schmelze 2 kann damit zusammenhängen. Eine mögliche Er-
klärung ist, dass Wismut die Kompaktheit der δ1-Phase und damit ihre Wirkung als 
Transportbarriere mindert. Mit einer flüssigen, wismutreichen Phase an den Korngrenzen 
der δ1-Kristalle können Transportwege für den Stoffaustausch von Eisen und Zink ent-
standen sein, wodurch letztendlich dickere Überzüge entstehen. Auch hier ist somit 
durch Wismut neben dem thermodynamisch veränderten Gesamtsystem eine kinetische 
Wirkung durch begünstigte Transportvorgänge denkbar. (Der Wismuteinfluss auf 
Schmelze 6 macht sich in der Haftfestigkeit der Überzüge bemerkbar und wird im Ab-
schnitt 5.5 diskutiert) 
 
 
5.4.5 An- und Abreicherungsfaktoren der Legierungselemente im Überzug 
 
Interessante Fragestellungen in der Praxis sind: „Welche Zusammensetzung hatte die 
verwendete Zinkschmelze bei bekannter Zusammensetzung des Überzuges?“ bzw. 
„Welche Zusammensetzung hat der Überzug bei dieser oder jener Schmelzeformulie-
rung?“. Letztere Frage ist z. B. für die Zulassung von verzinktem Materials im Trinkwas-
serbereich wichtig.  
 
Dazu wurden die Zinküberzüge der Proben: „10 min, 445°C, abgeschreckt“ analysiert. 
Nach Ablösen des Zinküberzuges mit 10 %iger HCl und 4 g Urotropin als Inhibitor wurde 
die Lösung mittels AAS bzgl. der Konzentrationen von Aluminium, Blei, Nickel, Wismut 
und Zinn analysiert. Mit den bekannten Konzentrationen der 6 Zinkschmelzen wurde der 
Verteilungskoeffizient  




    f  =  c (Überzug)    
      c (Schmelze) 
 
berechnet. Die globale Zusammensetzung der Schmelze hatte keinen Einfluss auf den 
Faktor. Die in Abb. 5.99 angegebenen Werte sind Mittelwerte aller 6 Zinkschmelzen.  
  
Man erkennt, dass sich die Elemente Aluminium und Nickel im Überzug anreichern, wäh-
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Abb. 5.99: Verteilungskoeffizienten der Legierungselemente einer Zinkschmelze  
 
Die Abhängigkeit dieser Koeffizienten von der zum Verzinken verwendeten Stahlsorte ist 
bei zwei Elementen besonders deutlich:  
- Aluminium reichert sich bei der Verzinkung von Sebisty-Stahl mit einem Faktor 
von etwa 2,40 deutlich stärker im Überzug an, als das bei der Verzinkung der an-
deren Stähle mit einem Faktor von etwa 1,40 geschieht.  
- Nickel reichert sich bei der Verzinkung von Sandelin-Stahl mit einem Faktor von 
etwa 2,50 stärker im Überzug an, als mit den anderen Stählen und einem Faktor 
von etwa 2,00. Das Anreicherungsverhalten des Nickels korreliert damit mit der 
Beobachtung, dass Nickel die Zinkschichtdicke im Sandelin-Bereich reduziert. 
 




Reicht eine grobe Abschätzung der An- und Abreicherung der Elemente aus, so können 
folgende gemittelte Faktoren verwendet werden: 
 
Tabelle 5.9: Relative integrale An/Abreicherung von üblichen Legierungselementen der 
Schmelze im Zinküberzug (Schmelze = 1) 
Legierungselement              Al Pb Ni Bi Sn 
Überzug 1,6 0,5 2,0 0,5 0,4 
 
In den Abbildungen 5.100a bis 5.100e sind die Zustandsdiagramme der Legierungsele-
mente mit Zink angegeben. Die Mischbarkeit der entsprechenden Elemente mit Zink ist 
diesen Diagrammen zu entnehmen. Während die Elemente Ni und Al im flüssigen Zink 
löslich sind und im festen Zustand sogar an der Legierungsreaktion Fe/Zn teilnehmen, 
besitzen die Elemente Pb, Bi und Sn im Gleichgewicht mit Zink Mischungslücken. Die 
Anreicherung von Ni und Al im Überzug und die Abreicherung von Pb, Bi und Sn im 




Abb. 5.100a: Phasendiagramm Ni-Zn Abb. 5.100b: Phasendiagramm Al-Zn 
 
 
Abb. 5.100c: Phasendiagramm Pb-Zn Abb. 5.100d: Phasendiagramm Bi-Zn 









5.5 Die Haftfestigkeit von Zinküberzügen (Versuchsserie 7) 
 
Es wurden die Haftfestigkeitskennwerte der Überzüge aus konventioneller ZnPb-
Schmelze (Schmelze 1) und aus zinnlegierten Schmelzen (Schmelzen 4, 5 und 6) ermit-
telt und miteinander verglichen. Für nickellegierte Zinkschmelzen wurde in [49] bereits 
festgestellt, dass sich deren Haftfestigkeitskennwerte nicht wesentlich von denen aus 
ZnPb-Schmelze unterscheiden. Ausnahme ist der Sandelin-Bereich, der durch veränder-
te Gefügeausbildung die Überzugseigenschaften und damit die Haftfestigkeit des Über-
zuges auf Niedrigsilizium-Stahl annimmt.   
 
Die Haftfestigkeitsmessungen wurden vom Institut für Stahlbau Leipzig GmbH nach ei-
nem modifizierten Verfahren in Anlehnung an ISO 4624 mittels Abreißversuch durchge-
führt [50] (Abschnitt 4.2). Festzustellen ist, dass die Einzelwerte üblicherweise stark 
schwanken. Im Mittel ist von einer Standardabweichung von 2 MPa auszugehen.  
 
Zinküberzüge aus konventioneller ZnPb-Schmelze (Schmelze 1) 
Die Zinküberzüge aus nur Pb-legierter Schmelze zeigen i. d. R. Haftfestigkeitskennwerte 
über 20 MPa (Tab. 5.10). Im Durchschnitt werden damit sehr hohe Haftfestigkeiten er-
reicht. Die Brüche sind überwiegend Adhäsionsbrüche an der Phasengrenze Stahl/δ1-
Phase (Abb. 5.101). Eine Ausnahme bilden hier Zinküberzüge auf Sebisty-Stählen mit 
einer Haftfestigkeit unter 17 MPa. Der Bruch erfolgt hier immer als Kohäsionsbruch zwi-
schen δ1-Phase und den ζ-Kristallen. An dieser Stelle bildet sich im Zinküberzug eine 
Verarmungszone, die sich umso stärker ausbildet, je länger verzinkt wird und je länger 




das Material abkühlt (Abb. 5.102). Diese Verarmungszone oberhalb der δ1-Phase fun-
giert bei mechanischer Belastung als Sollbruchstelle.  
 
Das Entstehen solch einer Verarmungszone wird dem Kirkendall-Effekt zugerechnet, der 
folgende Ursache hat: Die Hauptbestandteile der intermetallischen Phasen - Zink und 
Eisen - diffundieren unterschiedlich schnell und teilweise in unterschiedliche Richtungen. 
Da mit der Diffusion der Metallatome in umgekehrte Richtung Leerstellen diffundieren, 
tritt eine örtliche Entmischung auf, die zu Materialverarmungen führt. Dieser Effekt 
kommt bei langer Tauchdauer und langer Abkühlphase bei Überzügen auf Sebisty-Stahl 
zur Geltung, vermutlich deshalb, weil sich eine Gefügeausbildung ergibt, bei der δ1- und 
Schmelze bzw. im festen Zustand η-Phase nebeneinander vorliegen. Da diese beiden 
Phasen sich nicht nebeneinander im Gleichgewicht befinden können, neigen sie beson-
ders stark dazu, sich zu durchmischen. Ein besonders starkes Nachlegieren mit dem 
Nachteil des Kirkendall-Effektes ist die Folge. 
 
Tabelle 5.10: Haftfestigkeitskennwerte von Zinküberzügen aus konventioneller ZnPb-








Niedrigsilizium-Bereich 25 MPa 22 MPa 20 MPa 
Sandelin-Bereich 20 MPa 25 MPa 25 MPa 
Sebisty-Bereich 17 MPa 13 MPa 12 MPa 




Abb. 5.101: Bruchbild des Zinküberzuges 
auf Sandelin-Stahl 
Abb. 5.102: Bruchbild des Zinküberzuges 
auf Sebisty-Stahl 




Haftfestigkeit von Überzügen aus zinnhaltigen Schmelzen (Schmelzen 4, 5, 6)  
Es wurden hierbei Proben getestet, die bei den Standardparametern 445°C Schmelze-
temperatur und 10 min Tauchdauer verzinkt wurden. Damit sind die erhaltenen Werte mit 
der Untersuchung der Zinküberzüge aus konventioneller ZnPb-Schmelze vergleichbar. 
Die Abkühlvariante „Abschrecken“ ermöglicht es, durch sehr schnelles Abkühlen die ge-
wachsenen Strukturen der Zinküberzüge einzufrieren. Nachlegierungseffekte, die durch 
Bauteilform und Wanddicke stark beeinflusst werden, bleiben unberücksichtigt. 
 
Bei allen Sn-haltigen Schmelzen (Schmelze 4, 5, 6) ergibt sich bei der Verzinkung von 
Niedrigsilizium-, Sandelin- und Sebisty-Stahl eine deutlich verringerte Haftfestigkeit im 
Vergleich zu Schmelze 1, 2 und 3 mit Werten um 10 MPa. Diese Überzüge leiden in der 
Regel an Kohäsionsbrüchen im stahlnahen Bereich der δ1-Phase. Grund für diese 
Schwachstelle im Überzug ist der sehr hohe Fe-Gehalt der δ1-Phase. Dieser liegt durch 
die Barrierewirkung des Zinns statt bei etwa 7%, bei etwa 10% bis 11%. Damit ist die δ1-
Phase deutlich spröder als bei Überzügen aus zinnfreien Zinkschmelzen. Das Bruchver-
halten und die geringe Haftfestigkeit erklären sich damit. Das typische Bruchbild der 
Zinküberzüge auf Niedrigsilizium- Sandelin- und Sebisty-Stahl zeigen die Abbildungen 
5.103a bis c. 
 
Tabelle 5.11: Haftfestigkeitskennwerte von Zinküberzügen aus zinnhaltigen Schmelzen 
(Schmelze 4, 5, 6); Verzinkungsparameter: 445°C, 10 min, abgeschreckt 
Stahl 
Schmelze 4 
(0,3 Sn; 0,05 Ni; 0,1 
Bi; 0,9 Pb) 
Schmelze 5 
(1,0 Sn; 0,05 Ni; 0,1 
Bi; 0,9 Pb) 
Schmelze 6 
(1,0 Sn; 0,05 Ni;  
0,1 Bi) 
Niedrigsilizium-Stahl 11 MPa 8 MPa 6 MPa 
Sandelin-Stahl 8 MPa 7 MPa 4 MPa 
Sebisty-Stahl 8 MPa 10 MPa 6 MPa 
Hochsilizium-Stahl 27 MPa 27 MPa 25 MPa 
 





Abb. 5.103a: Bruchbild 
des Zinküberzuges auf 
Niedrigsilizium-Stahl 
 
Abb. 5.103b: Bruchbild 
des Zinküberzuges auf 
Sandelin-Stahl 
 
Abb. 5.103c: Bruchbild 
des Zinküberzuges auf 
Sebisty-Stahl 
 
Unabhängig von der eingesetzten Schmelze ergeben sich bei der Verwendung von Stahl 
im Hochsilizium-Bereich sehr hohe Haftfestigkeitskennwerte. Diese Überzüge besitzen 
keine inneren Schwachstellen wie durchgängige Phasengrenzen oder sehr spröde, 
kompakte Phasen. Das ursprüngliche Eisen-Zink-Gefüge dieser Überzüge auf Hochsili-
zium-Stahl wird durch zinn- oder auch nickellegierte Schmelzen nicht wesentlich verän-
dert (Abschnitt 5.4.3), was mit den gleich bleibenden Haftfestigkeitskennwerten im Ver-
gleich zu Schmelze 1 korreliert. Erst bei hohen Werten kommt es zum Adhäsionsbruch 








Abb. 5.104: Bruchbilder der Zinküberzüge auf Hochsilizium-Stahl 




Eine leichte Tendenz zu einer nochmaligen Haftfestigkeitsverringerung ist bei Schmelze 
6 im Mittel festzustellen, die mit Bi, aber ohne Pb legiert ist. Eine mögliche Erklärung für 
die nochmalige Absenkung der Haftfestigkeit im Vergleich zu den Schmelzen 4 und 5 ist, 
dass Wismut in die δ1-Phase diffundiert (Abschnitt 5.4.4) und dort die Kohäsionskräfte 
zwischen den δ1-Kristallen reduziert. Obwohl man also mit o. g. Schmelze 6 im Durch-
schnitt die dünnsten Überzüge erzeugt, daher das Schichtwachstum am stärksten 
hemmt, kann sie aufgrund der schlechten Haftfestigkeit nicht als ideal eingestuft werden.  
 
Haftfestigkeit von Überzügen aus zinnhaltigen Schmelzen, verzinkt bei 455°C 
Im Vergleich zur Tabelle 5.11 wurden diese Proben bei 455°C statt bei 445°C verzinkt. 
Tauchdauer und Abkühlvariante wurden konstant gehalten. 
 
Tabelle 5.12:  Haftfestigkeitskennwerte von Zinküberzügen aus zinnhaltigen Schmelzen 
(Schmelze 4, 5, 6); Verzinkungsparameter: 455°C, 10 min, abgeschreckt  
Stahl 
Schmelze 4 
(0,3 Sn; 0,05 Ni; 0,1 
Bi; 0,9 Pb) 
Schmelze 5 
(1,0 Sn; 0,05 Ni; 0,1 
Bi; 0,9 Pb) 
Schmelze 6 
(1,0 Sn; 0,05 Ni;  
0,1 Bi) 
Niedrigsilizium-Stahl 8 MPa 9 MPa 5 MPa 
Sandelin-Stahl 6 MPa 3 MPa 5 MPa 
Sebisty-Stahl 8 MPa 10 MPa 5 MPa 
Hochsilizium-Stahl 25 MPa 27 MPa 25 MPa 
 
Im Vergleich zu den Werten aus Tabelle 5.11 sind die Haftfestigkeiten im Niedrigsilizium- 
und Sandelin-Bereich leicht gesunken. Ursache könnte die bei 455°C noch spröder wer-
dende  δ1-Phase sein. Im Gegensatz zu 445°C läuft naturgemäß die Eisen-Zink-Reaktion 
bei 455°C beschleunigt ab. Die δ1-Phase kann sich kompakter ausbilden mit Eisengehal-
ten über 10 %. Die Haftfestigkeiten der Überzüge auf Sebisty- und Hochsilizium-Stahl 
bleiben von der Temperaturänderung relativ unbeeinflusst. Vergleicht man die Schmel-
zen untereinander, so sind keine prinzipiellen Verhältnisänderungen festzustellen. Insge-
samt kann gesagt werden, dass der Einfluss der Schmelzetemperatur gering ist.  
 
Haftfestigkeit von Überzügen aus zinnhaltigen Schmelzen, abgekühlt auf 200°C 
Variiert wurde im Vergleich zur Tabelle 5.11 die Abkühlvariante, die in diesem Fall durch 
das Halten der Bauteiltemperatur auf 200°C über eine Stunde massives Verzinkungsgut 




und damit langes Nachlegieren simuliert. Im Vergleich zu den Werten aus Tabelle 5.11 
sind die Haftfestigkeiten im Niedrigsilizium- und Sandelin-Bereich im Mittel etwas niedri-
ger, vergleichbar mit den Werten aus Tabelle 5.12. Das Nachlegieren hat damit einen 
ähnlichen, leicht negativen Einfluss wie 455°C Schmelzetemperatur. Die Haftfestigkeits-
werte auf Sebisty-Stahl bleiben hingegen unverändert. Eine deutliche Absenkung der 
Werte, wie sie bei konventioneller Schmelze durch den Kirkendall-Effekt eintritt, bleibt bei 
diesem Versuch aus, da sich durch die Wirkung des Zinns ein Überzugsgefüge bildet, 
dass dem auf Niedrigsilizium-Stahl ähnelt. Das Abkühlverhalten hat allerdings starken 
Einfluss auf die sonst ausgezeichneten Haftfestigkeitswerte im Hochsilizium-Bereich. 
Durch das lange Nachlegieren verringern sich hierbei die Kennwerte schmelzeunabhän-
gig auf mittlere Gehalte um 15 MPa.  
 
Auffällig ist der Einbruch der Haftfestigkeit im Niedrigsilizium- und Sandelin-Bereich bei 
Schmelze 6. Diese Schmelze ist wismutlegiert, allerdings ist kein Blei enthalten. Das 
Verhalten von Wismut ohne Blei mit Diffusion von Wismut in die δ1-Phase wurde bereits 
in den Abschnitt 5.4.4 diskutiert und als Einfluss wahrscheinlich gemacht. Offensichtlich 
braucht dieser Vorgang mehr Zeit, als durch die 10 min Tauchdauer gegeben sind. Das 
hier zugelassene Nachlegieren ermöglicht daher eine nochmalige Reduzierung der Haft-
festigkeit im Vergleich zu den abgeschreckten Proben (Tab. 5.11). Die Überzüge im Se-
bisty- und Hochsilizium-Bereich besitzen bei 445°C keine ausgeprägte δ1-Phase und 
sind daher vom Wismuteinfluss nicht betroffen. Für die überraschend hohe Haftfestigkeit 
im Sebisty-Bereich kann keine Erklärung abgegeben werden. 
 
Tabelle 5.13:  Haftfestigkeitskennwerte von Zinküberzügen aus zinnhaltigen Schmelzen 
(Schmelze 4, 5, 6); Verzinkungsparameter: 445°C, 10 min, abgekühlt auf 200°C  
Stahl 
Schmelze 4 
(0,3 Sn; 0,05 Ni; 0,1 
Bi; 0,9 Pb) 
Schmelze 5 
(1,0 Sn; 0,05 Ni; 0,1 
Bi; 0,9 Pb) 
Schmelze 6 
(1,0 Sn; 0,05 Ni;  
0,1 Bi) 
Niedrigsilizium-Stahl 11 MPa 8 MPa 3 MPa 
Sandelin-Stahl 5 MPa 6 MPa 2 MPa 
Sebisty-Stahl 8 MPa 8 MPa 12 MPa 
Hochsilizium-Stahl 16 MPa 14 MPa 12 MPa 
Insgesamt ist der meist negative Einfluss des Nachlegierens etwas stärker zu bewerten, 







6.1 Schichtbildung mit konventioneller ZnPb-Schmelze - eine 
ganzheitliche Übersichtsdarstellung  
 
Die vorstehend beschriebenen Untersuchungsergebnisse erlauben folgende ganzheitli-
che Darstellung zur Schichtbildung beim Feuerverzinken von Stückgut zwischen 435°C 
und 620°C in konventionellen Zinkschmelzen.  
 
Die typischen Verzinkungsgeschwindigkeiten und Gefügeausbildungen werden in der 
Übersicht Abbildung 6.1 wiedergegeben. Bereiche mit parabolischem Schichtwachstum 
(schraffiert gekennzeichnet), sind Bereichen mit linearem Schichtwachstum (ohne 
Schraffierung) gegenübergestellt. Es ist zu erkennen, dass die Phasenausbildung und 



















Abb. 6.1: Gesamtübersicht der Gefügeausbildung beim Stückgutfeuerverzinken für phos-





















































































  (δ1+ζ), ζ-, η- Phase 
Sebisty-Bereich, grobkristalliner 
Aufbau; ζ-, η- Phase
 






Mischphase entstehend aus  (δ1 + Schmelze); 









δ1-, ζ-, η-Phase 
Sebisty-Bereich, 





(Anmerkung: Zwischen den einzelnen Strukturbereichen existiert in der Praxis ein Über-
gangsverhalten.) 
 
Zwischen 435°C und ca. 490°C bestimmen vorwiegend die Transportvorgänge von Ei-
sen und Zink das Wachstum und die Gefügeausbildung der Zinküberzüge. Es entschei-
det insbesondere die Kinetik der Eisen-Zinkreaktion über die Gefügeausbildung und die 
Art des Schichtwachstums. Das Effusionsverhalten des Wasserstoffs und die Beschaf-
fenheit der Randzone in Abhängigkeit vom Silizium-Gehalt im Stahl sind von entschei-
dender Bedeutung. Es resultiert eine Vielzahl von Gefügeausbildungen. 
Bei Schmelzetemperaturen über 490°C treten diese Einflussfaktoren, und damit die Un-
terschiede zwischen verschiedenen Baustählen, in den Hintergrund. Dominierend sind 
dann thermodynamische Effekte des Zweistoffsystems Eisen/Zink. Dazu zählen verän-
derte Begünstigungen im Verhältnis zwischen Keimbildungs- und Kristallwachstumsge-
schwindigkeit der ζ- und δ1-Phase bei 500°C sowie veränderte Stabilitätsverhältnisse der 
intermetallischen Phasen bei 530°C. Im Einzelnen: 
 
Normaltemperatur-Bereich zwischen 435 und 490°C 
In diesem Temperaturintervall ist eine sehr starke Abhängigkeit des Schichtwachstums 
vom Si-Gehalt des Stahles zu beobachten. Es existieren 4 typische Verzinkungsberei-
che, die sich untereinander in Dicke und Struktur des Überzugs deutlich unterscheiden. 
Das Wachstum und die Struktur von Zinküberzügen werden von effundierendem Was-
serstoff beeinflusst, und damit indirekt vom Si-Gehalt im Stahl. Silizium behindert die 
Wasserstoffeffusion und bestimmt die Mikrostruktur und Beschaffenheit der Randzone 
des Stahls. Insbesondere im Sandelin-Bereich fördert die Wasserstoffeffusion das 
Schichtwachstum. Im Niedrigsilizium-Bereich und speziell Sebisty-Bereich oberhalb 
450°C hemmt Wasserstoff das Schichtwachstum indirekt, weil sich durch eine verzögerte 
Wasserstoffeffusion sowie durch die Beschaffenheit der Randzone des Stahls eine dich-
te δ1-Phase bilden kann. Ein Spalt zwischen Stahl und Zinküberzug, der sich deutlich im 
Niedrigsilizium-Bereich und näherungsweise auch im Sebisty-Bereich oberhalb 450°C 
durch effundierenden Wasserstoff bildet, ist Ausdruck von Wasserstoff, der aus tieferen 
Bereichen des Stahls und damit nach der Bildung der δ1-Phase effundiert. Damit kann 
eine einheitliche Ursache für das parabolische Wachstum in diesen beiden Bereichen 
angenommen werden. Im Hochsilizium-Bereich ist ein Einfluss von Wasserstoff nicht 
erkennbar. Der hohe Silizium-Gehalt dieses Stahls führt zu einer Vielzahl an Was-






Temperaturbereich zwischen 490°C und 530°C 
Auf allen Stählen entstehen Zinküberzüge unabhängig vom Si-Gehalt aus einem feinkri-
stallinen Gefüge aus δ1- und ζ-Kristallen. Auch die Schichtdicken der Zinküberzüge auf 
haben sich angeglichen. Die Schichtbildung erfolgt nach linearem Zeitgesetz.  
Da die Verzinkung bei Temperaturen um 500°C kurz unterhalb der Stabilitätsgrenze der 
ζ-Phase stattfindet, dominiert ein thermodynamischer Effekt das Wachstumsverhalten, 
der auf eine unterschiedliche Temperaturabhängigkeit von Keimbildungs- und Kristall-
wachstumsgeschwindigkeit zurückzuführen ist. Die Anzahl und Form der Kristalle der δ1- 
und ζ-Phase hängt vom Verhältnis dieser beiden Geschwindigkeiten ab. Da die Bildung 
eines Keims eine höhere Aktivierungsenergie benötigt als sein anschließendes Wachs-
tum, nimmt mit steigender Temperatur die Keimbildung stärker als das Kristallwachstum 
zu. Der Grund für das feinkristalline δ1+ζ-Gefüge liegt daher in der hohen Keimbildungs-
geschwindigkeit vor allem der ζ-Phase, die bei Temperaturen kurz unterhalb der Bestän-
digkeitsgrenze von 530°C ihr Maximum erreicht. Das sich bildende feinkörnige Gefüge 
hat die Eigenschaft - analog dem Gefüge auf Sandelin-Stahl im Normaltemperatur-
Bereich - keine schichtdickenreduzierende Wirkung auszulösen, da δ1- und ζ- Phase 
nicht kompakt ausgebildet sind.  
 
Hochtemperatur-Bereich zwischen 530°C und 620°C 
Im Temperaturbereich ist nur die δ1-Phase thermodynamisch stabil. Sie bildet sich be-
vorzugt auf Niedrigsilizium-Stahl aufgrund der dort an der Stahloberfläche vorhandenen 
verunreinigungsfreien α-Eisenschicht und der dadurch gegebenen hohen Reaktionsge-
schwindigkeit stets kompakt mit Schichtdicken um 40 µm aus. Mit steigendem Si-Gehalt 
im Stahl kommt es aber auch zunehmend zur Bildung einer nicht kompakten Mischpha-
se, die aus δ1-Kristallen besteht, die während des Verzinkens in Schmelze eingebettet 
sind. Beide möglichen Phasenausbildungen werden im Ausschnitt des Zustandsschau-
bildes Fe/Zn (siehe Abb. 5.78) durch die gepunktete Markierung gekennzeichnet.  
 
Bildet sich sofort und überwiegend eine Schicht aus δ1-Phase, wie das für Niedrigsilizi-
um-Stahl anzunehmen ist, dann bleibt auch beim Abkühlen nach dem Verzinken die 
Phasenstruktur gleich und es entstehen gut ausgebildete, qualitativ hochwertige Zink-
überzüge. Der linke Pfeil in Abb. 5.78 kennzeichnet diesen Fall. Kommt es jedoch zur 
Bildung von (δ1-Phase+Schmelze), wie bei höher Si-haltigen Stählen, so kommt es beim 
Abkühlen zu Phasenumwandlungen. Dieses Verhalten wird durch den rechten Pfeil in 





Alle möglichen Phasenumwandlungen führen zu Volumenveränderungen, wodurch beim 
Abkühlen mechanische Spannungen in die Überzüge eingetragen werden. Darum nei-
gen durch Hochtemperaturverzinkung erzeugte Überzüge zu Sprödigkeit. Das kritische 
Phasengebiet (δ1 + Schmelze) wird prinzipiell mit steigender Verzinkungstemperatur zu-
rück gedrängt. Die qualitativ besten Überzüge entstehen also auf Niedrigsilizium-Stahl 
bei möglichst hoher Verzinkungstemperatur. Die in der Abb. 6.1 im Hochtemperaturbe-
reich eingezeichnete Diagonale ist Ausdruck dieser Tendenz. 
 
 
6.2 Legierte Zinkschmelzen und der Einfluss der Legierungsele-
mente 
 
Es wurden praxisnahe, sogenannte legierte Zinkschmelzen hinsichtlich der Veränderun-
gen im Schichtwachstum durch die zusätzlichen Metalle in der Schmelze untersucht. 
Durch Vergleich des Verzinkungsverhaltens der Schmelzen 2 bis 6 mit dem der konven-
tionellen Schmelze 1, wurden Aussagen zur Wirkung der einzelnen Zulegierungen sowie 
ihre gegenseitige Beeinflussung abgeleitet: 
 
- Im Niedrigsilizium-Bereich verhalten sich hinsichtlich Schichtdicke alle Proben 
gleich und damit unabhängig von Schmelzetemperatur und Legierungszusätzen.  
 
- Im Sandelin-Bereich hat Nickel eine dominierende schichtdickenreduzierende 
Wirkung. Alle nickellegierten Schmelzen erzeugen gleich dünne Überzüge bei 
445°C. Bei 455°C wird zusätzlich Zinn für maximal dünne Überzüge benötigt.   
 
- Im Sebisty- und vor allem im Hochsilizium-Bereich streuen die Zinkschichtdicken 
bei langer Rektionszeit stark, weil sich Zinn, Blei und Wismut gegenseitig beein-
flussen. Der Einfluss der jeweiligen Zinkschmelze ist daher groß. 
 
Der zusätzliche Einfluss von Blei und Wismut auf die Schichtdicke wird wie folgt erklärt. 
Zinnfreie und zinnhaltige Schmelzen müssen dabei getrennt betrachtet werden:  
 
-  Bei zinnfreien, nickellegierten Zinkschmelzen kommt es im Vergleich mit der 
konventionellen ZnPb-Schmelze durch Wismut bei Abwesenheit von Blei zu 





Eine mögliche Erklärung ist der bei Bleimangel eintretende Angriff des Wismuts 
auf die wachstumsbremmsende δ1-Phase des Zinküberzuges, wodurch die so-
wieso nur schwache Barrierewirkung der δ1-Phase durch Wismut weiter redu-
ziert wird.   
 
- Bei ausreichend zinnhaltigen, nickellegierten Zinkschmelzen führt ein Zusatz 
von Wismut (ohne Blei) zu einer Absenkung der Schichtdicke im Vergleich zur 
konventionellen ZnPb-Schmelze. Wird dagegen Wismut + Blei zugesetzt, tritt 
dieser Effekt nicht ein und es entstehen sogar leicht dickere Überzüge. Eine 
mögliche Erklärung dafür ist, dass die schichtdickensenkende Wirkung des 
Zinnsaumes oberhalb der ζ-Phase durch Wismut und Blei, die beide vollständig 
im flüssigen Zinn löslich sind, geschwächt wird. Der Unterschied zwischen den 
beiden Elementen ist die eingesetzte Konzentration. Während durch die Zugabe 
von 0,1 % Wismut die Wirkung des Zinnsaums nicht oder nur sehr wenig verän-
dert wird, findet durch die Zugabe von 1 % Blei (10-mal mehr Blei) eine signifi-
kante Schwächung der wachstumshemmenden Wirkung des Zinns statt.  
  
Die durchgeführten Gefügeuntersuchungen und gemessenen Elementverteilungen zei-
gen die Veränderungen im Aufbau der Zinküberzüge in Abhängigkeit von der Schmelze-
zusammensetzung. Vor allem die Verteilungen von Zinn und Blei geben Aufschluss über 
die Art der Einflussnahme der Legierungselemente bei der Schichtbildung. Diese Er-
kenntnisse sind in die o. g. Wirkungsweise der Legierungselemente einbezogen worden. 
Weiterhin wurde der Einfluss der Tauchdauer, der Schmelzetemperatur und der Abkühl-
geschwindigkeit systematisch untersucht. Zusammengefasst ist dazu festzustellen, je 
stärker die Zinkschmelze legiert ist, umso deutlicher macht sich eine lange Abkühlzeit 
respektive Nachlegieren in Form von Holräumen, Rissen und anderen Strukturstörungen 
bemerkbar. Zusätzlich wurden die Verteilungskoeffizienten der Schmelzezusätze in Ab-
hängigkeit von der Stahlsorte ermittelt. Dabei handelt es sich um wichtige Daten, die für 
die Einschätzung der verzinkten Produkte  z. B. bzgl. der Einhaltung bestimmter 
Schwermetall-Grenzwerte von Interesse sind.  
 
Bei Haftfestigkeitsmessungen wurden Aussagen zum Bruchbild und zum Verhalten der 
Überzüge bei mechanischer Belastung erhalten. Vergleicht man dabei die Kennwerte der 
Überzüge aus konventioneller ZnPb-Schmelze mit denen der Überzüge aus den geteste-






- Die höchsten Haftfestigkeitskennwerte werden mit konventioneller Schmelze 
erreicht.  
- Generell hohe Werte ergeben sich auf Stahl im Hochsilizium-Bereich (unabhän-
gig von der Schmelze). 
- Zinn reduziert die Haftfestigkeit der Zinküberzüge im Niedrigsilizium-, Sandelin-, 
und Sebisty-Bereich deutlich. Hauptursache ist die Versprödung der δ1-Phase.  
- Veränderungen der Schmelzetemperatur haben nur geringen Einfluss. Etwas 
stärker ist der Einfluss der Abkühlgeschwindigkeit.   
 
Als Fazit der Untersuchungen, Erfahrungen der letzten Jahre aus der Schadensfallbear-
beitung und aus Literaturarbeit sollen praxisdienliche Hinweise zur Anwendbarkeit legier-
ter Zinkschmelzen gegeben werden (Tab. 6.1). Es handelt sich dabei um einen Leitfaden 
für Anwender.  
 
Tabelle 6.1: Vor- und Nachteile von Zinkschmelzen der Praxis 
Nr. Schmelze 1) Grundeigenschaften von gebräuchlichen Schmelzen für 









+     gute Fließfähigkeit 
+/-   Schichtdicke der Überzüge, Haftfestigkeit und Aussehen 
wie Schmelze 1 
- sehr hohe Grenzflächenspannung und damit unverzinkte 
















Schmelze 1,  
konventionelle 
Schmelze) 
         
       (Der Anwender ist konservativ und möchte eine einfach 
handhabbare Allroundschmelze einsetzen)  
 
+     gut handhabbare Allroundschmelze   
+     meist langjährige Betriebserfahrungen vorhanden 
+     deutlich erniedrigte Grenzflächenspannung gegenüber 
einer Schmelze aus reinem Zink (ca. 65%) 
+     bei hohem Pb-Gehalt auch verbesserte Fließfähigkeit  
+/-   Haftfestigkeit > 20 MPa, auf Stählen im Sebisty-Bereich 10 
… 17 MPa,  
+     auf jeden Fall normgerecht dicke Überzüge  
-      bei Si-beruhigten Stählen aber oft sehr dicke Überzüge 
-      Schichtdicken sehr stark vom Si- und P-Gehalt abhängig 
-      auf Si-beruhigten Stählen teilweise fleckig-graues Ausse-
hen der Überzüge 



















0,5 … 1,2 % Pb 




Schmelze 2,  
Handelsname 
Technigalva) 
        
       (Der Anwender möchte den Sandelin-Effekt unterdrücken) 
 
 
+     positive Eigenschaften ähnlich Schmelze 1, zusätzlich 
+     deutliche Absenkung der Schichtdicke der Überzüge auf 
Stählen  mit 0,03 bis etwa 0,20 % Si 
+     deutlich verbessertes Aussehen der Überzüge bei o. g. Si-
Gehalt 
+     Haftfestigkeit wie bei Schmelze 1  
-      bei hoch-siliziumhaltigen Stählen kein Einfluss auf die 
Schichtdicke  
-      bei hoch-siliziumhaltigen Stählen kein Einfluss auf  fleckig-
graues Aussehen   
-      bei Ni-Zugabe zur Schmelze muss Überkonzentration an Ni 








0,06 … 0,1 % Bi 





      
      (Der Anwender möchte eine bleifreie Schmelze einsetzen) 
 
+     positive Eigenschaften ähnlich Schmelze 1 und 2 
+     Schmelze und Überzug bleifrei 
-      negative Eigenschaften siehe Schmelze 2 
-      bei der Bi-Zugabe darf die Bi-Konzentration in Kessel-
wandnähe den sonst üblichen Wert nicht merklich über-
schreiten, sonst Gefahr erhöhten Kesselabtrages 
-      im Sebisty- und Hochsilizium-Bereich führt Bi zu einer 










0,06 … 0,10 % Bi 
0,04 … 0 06 % Ni 





    
       (Der Anwender möchte  eventuelle negative Wirkungen  des 
Wismuts durch einen geringen Bleizusatz kompensieren) 
 
+     positive Eigenschaften ähnlich Schmelze 2, zusätzlich 
+     abgesenkter Bleigehalt gegenüber Schmelzen 1 und 2 
+     Bleizusatz verringert die Gefährdung des Kessels durch 
eine Überkonzentration an Bi in der Schutzschicht auf der 
Kesselwand 
-      negative Eigenschaften ähnlich Schmelzen 2 und 3 
-      Bleizusatz in der genannten Konzentration verschlechtert 
















       (Der Anwender möchte  eine von möglichst vielen Risiken 
freie Schmelze) 
 
+     viele Eigenschaften ähnlich Schmelze 2, zusätzlich 
+     Schmelze und Überzug bleifrei 
+      Haftfestigkeit siehe Schmelze 1 
-      sehr hohe Grenzflächenspannung und damit unverzinkte 
Stellen auf dem Verzinkungsgut, was auch durch verbesser-
te Oberflächenvorbereitung nicht/kaum ausgeglichen wer-
den kann 


















0,5 … 1,2 % Pb 
0,04 … 0,06 % Ni 







         




+ /-  Eigenschaften ähnlich Schmelze 2, zusätzlich  
+     deutlich erhöhter Glanz der Überzüge 
+     Zinkblumenbildung 
-      verringerte Haftfestigkeit bei Si im Stahl unter 0,28 %   
-      bei Maximalkonzentration von Pb und Sn erhöhte Gefahr 
der flüssigmetallinduzierten Spannungsrisskorrosion an 
Bauteilen mit hohen Eigenspannungen 











0,06 … 0,10 % Bi 
0,04 … 0,06 % Ni 







       
        (Der Anwender möchte die Schichtdicke der Überzüge 
senken und den Glanz der Oberfläche erhöhen) 
 
+     senkt auf Si-beruhigten Stählen bis etwa 0,28 % Si deutlich 
die Schichtdicke der Überzüge 
+     deutlich erhöhter Glanz der Überzüge 
+     Schmelze und Überzug  bleifrei 
+      großflächige Zinkblumenbildung 
-      Haftfestigkeit der in der Schichtdicke reduzierten Überzüge 
deutlich < 10 MPa (bei Si über 0,28 %  
       Haftfestigkeit > 20 MPa)  
-      erhöhte Gefahr der flüssigmetallinduzierten Spannungs-
risskorrosion 
-      Ni-Zugabe siehe Schmelze 2 
-      Bi-Zugabe siehe Schmelze 3, aber keine Schichtdickener-









0,5…1,2 % Pb 
0,035…0,045 % Al 
0,003…0,005 % 
Mg 
Rest Zink  
 
(ähnlich Polygalva) 
        
       (Historische Schmelze, das Ziel war seinerzeit die Senkung 
der Schichtdicke auf Si-beruhigten Stählen) 
 
+     senkt auf Si-beruhigten Stählen bis zu einem mittleren Si-
Gehalt die Schichtdicke der Überzüge  
-      enge Konzentrationsgrenzen für Legierungsbestandteile 
müssen eingehalten werden 
-      insbesondere der hohe Al-Gehalt erhöht die Gefahr von 









0,5 … 1,2 % Pb 
0,04 … 0,06 % Ni 




        
        (Der Anwender möchte die Schichtdicke der Überzüge auf 
allen Si-beruhigten Stählen senken)  
 
+ /-  viele Eigenschaften ähnlich Schmelze 2, zusätzlich 
+     senkt die Schichtdicke der Überzüge auf  a l l e n  ge-
bräuchlichen Si-beruhigten Baustählen, also auch auf hoch 
Si-haltigen Stählen  



























         
        (Der  Anwender möchte die Schichtdicke der Überzüge 
senken und gleichzeitig den Korrosionsschutz verbessern) 
 
+     senkt auf allen Baustählen drastisch die Schichtdicke der 
Überzüge, unabhängig von deren Si-Gehalt,  
+     ab etwa 1 % Al deutliche Verbesserung der Korrosionsbe-
ständigkeit der Überzüge 
+     gleichmäßig glänzendes Aussehen der Überzüge 
+     Schmelze und Überzug bleifrei 
-      bei höherem Al-Gehalt der Schmelze führt ein Pb-Gehalt zu  
       meist störenden, dunklen Korrosionsprodukten  
-      mit steigendem Al-Gehalt stark steigende Grenzflächen-
spannung der Schmelze, dadurch erhöhte Aufwendungen 
für Oberflächenvorbereitung notwendig, Gefahr von unver-
zinkten Stellen bleibt aber 
-      prinzipiell spezielle Flussmittel notwendig, sonst keine 
Schichtbildung möglich 
-      mit steigendem Al-Gehalt deutlich verringerte Fernschutz-
wirkung der Überzüge 
 
- lfd. Nr. 0 bis 7 und 9: Schmelzen können 2 bis 8 x 10-3 % Aluminium besitzen 
- alle Schmelzen an Eisen gesättigt 
- weitere Schmelzen sind denkbar und erklären sich aus den Eigenschaften der 
angeführten Schmelzen 1 bis 10 
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